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AES/nano-Auger : Auger electron spectroscopy, Spectrométrie des électrons Auger/à
sonde locale de taille nanométrique
AFM : Atomic Force Microscopy, Microscopie à force atomique
ASEA : Allmänna Svenska Elektriska AB ancien nom de l’entreprise Element Six Ltd
BEN : Bias Enhanced Nucleation, Nucléation assisté par polarisation
BIr : Billes d’iridium
CCE : Charge Collection Eﬃciency, Eﬃcacité de collecte de charge
CdI : Cristaux de diamant isolés
CEA : Commissariat à l’Energie Atomique et aux Energies Alternatives
CEFS2 : Centre d’étude et de Formation des Spectroscopies de Surface à Versailles
CnE : Cristaux non Epitaxiés
CNRS : Centre National de la Recherche Scientiﬁque
CVD : Chemical Vapor Deposition, Dépôt chimique en phase vapeur
D : Dislocation
DC-CVD : CVD activé par décharge continu
DIADEME : DIAmond DEvelopment for Micro-Electronics
DRX : Diﬀractométrie de rayons X
EBSD : Electron BackScatter Diﬀraction, Diﬀraction d’électrons rétrodiﬀusés
EJM : Epitaxié par Jet Moléculaire (MBE, molecular beam epitaxy )
ELO : Epitaxial Lateral Overgrowth, Croissance latérale épitaxiée
FE/FEP : Field Emission Properties, Emission de champ et propriété
FET : Field-Eﬀect Transistor, Transistor à eﬀet de champ
FFT : Fast Fourier Transformation, Transformée de Fourier rapide
FN : Fowler-Nordheim
FWHM : Full Width at Half Maximum, Largeur à mi-hauteur
GaN : Gallium Nitride, Nitrure de gallium
GEMAC : Groupe d’Etude de la Matière Condensée à Versailles
HIRIS : Heteroepitaxial Diamond on Iridium for Dosimetry, Hétéroépitaxie de ﬁlms de
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diamant sur iridium pour la dosimétrie médicale
HFCVD : Hot Filament Chemical Vapor Deposition, CVD activé par ﬁlaments chauds
HPHT : High Pressure High Temperature, Diamant monocristallin synthétisé sous haute
pression et haute température
HOPG : Highly Ordered Pyrolytic Graphite, Graphite pyrolytique fortement orienté
HREELS : High Resolution Electron Energy Loss Spectroscopy, Spectroscopie des pertes
d’énergies à haute résolution
HRTEM : High Resolution Transmission Electron Microscopy, Microscopie électronique
en transmission haute résolution
IEF : Institut d’Electronique Fondamentale à Orsay
ILL : Institut Laue-Langevin à Grenoble
INL : Institut des Nanotechnologies de Lyon
InP : Indium Phosphide, Phosphure d’indium
IPCMS : Institut de Physique et Chimie des Matériaux de Strasbourg
Ir : Iridium
IR : Infrared, Infrarouge
IRSN : Institut de radioprotection et de sûreté nucléaire, France
JdG : Joint de Grains
LCD : Laboratoire Capteurs Diamant
LED : Light-Emitting Diode, Diode électroluminescente
LEED : Low-Energy Electron Diﬀraction, Diﬀraction d’électrons lents
LEPMI : Laboratoire d’Electrochimie et de Physicochimie des Matériaux et des Inter-
faces à Grenobles
LSPM : Laboratoire des Sciences des Procédés et des Matériaux à Viltaneuse
MEB : Microscope Electronique à Balayage
MEB-FEG : Microscope Electronique à Balayage à eﬀet de champ (Field Emission Gun)
MP-CVD : CVD activé par micro-ondes
Naboo : nom du réacteur MPCVD de dernière génération développé au LCD
NEA : Negative Electron Aﬁnity, Matériau à aﬃnité électronégative
NCD : Nano Crystalline Diamond, Diamant nanocristallin (<10µm)
NIMS : National Institute for Materials Science, Institut National des Sciences des Ma-
tériaux au Japon
NTC : Carbon NanoTubes, Nanotube de carbone
RHEED : Reﬂection high-Energy Electron diﬀraction, Diﬀraction des électrons de haute
énergie en géométrie de réﬂexion
RMS : Root Mean Square, Racine carrée de la moyenne des carrés
RX : X-ray, rayon X
scCVD : single crystal CVD, Diamant monocristallin synthétisé à partir d’un reprise de
croissance CVD de diamant HPHT
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SiV : Silicon-Vacancy center, Centre coloré présent dans le diamante entraînant l’émis-
sion ponctuelle de photon
SrTiO3 : Strontium Titanate, Titanate de Strontium
TEM : Transmission Electron Microscopy, Microscopie électronique à transmission
TOF : Time Of Flight, Temps de vol
UHV : Ultra-high vacuum, ultra-vide (10−9 à 10−11mbar)
UNCD : UltraNano Crystalline Diamond, Diamant ultra nanocristallin (<10nm)
Vide primaire : de 10−1 à 10−5mbar
Vide secondaire : de 10−5 à 10−8mbar
XPD : X-ray Photoelectron Diﬀraction , Diﬀraction de photoélectrons induits rayons X
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Médecine moderne et technologie sont indissociables. La découverte des rayons X par
le médecin allemand Wilhelm Conrad Röentgen en 1895 a permis d’observer les organes
internes, facilitant ainsi les diagnostics de fractures, de cancers et autres maladies. De
plus, des technologies telles que l’imagerie ultrasonore ou l’échographie (1951), l’imagerie
par résonance magnétique (1975) et la tomographie par émission de positons (2000) ont
considérablement évolué permettant aux médecins d’observer les organes par des exa-
mens non invasifs. Depuis la ﬁn du 20ème siècle, les nanotechnologies ont fait aussi leur
apparition proposant de nouveaux modèles pour le développement de traitements médi-
caux plus eﬃcaces et plus ciblés. En particulier, les nanoparticules, utilisées comme outils
aux multiples fonctions pouvant agir directement et sélectivement au niveau des tumeurs,
sont sur le point de révolutionner la manière dont les traitements du cancer sont envisagés.
De nos jours, le cancer reste en eﬀet un problème majeur de santé publique avec 2
800 000 nouveaux cas et 1 700 000 décès par an en Europe. Cette maladie correspond
à la première cause de décès en France. A l’heure actuelle, la radiothérapie reste l’une
des techniques de base pour son traitement. Celle-ci consiste à détruire les cellules cancé-
reuses en bloquant leur capacité à se multiplier en utilisant des radiations de type rayons
X (RX). De nouvelles techniques de pointe incluant les traitements par mini-faisceaux
RX ou stéréotaxie sont actuellement utilisées pour le traitement de tumeurs très locali-
sées comme en neurochirurgie. L’eﬃcacité clinique de ces techniques est prouvée et n’est
pas remise en cause. Mais, elles comportent des risques liés à la diﬃculté d’évaluer les
doses délivrées par ces faisceaux très précis et très denses, notamment le surdosage et
l’irradiation de zones saines à l’aide de dosimètres adaptés comme l’indique l’Institut de
Radioprotection et de Sûreté Nucléaire (IRSN).
L’enjeu du développement d’un tel détecteur (dosimètre) adapté à la dosimétrie des
mini-faisceaux RX consiste à renforcer la sécurité des traitements et la radioprotection
des patients. Sur 200 000 traitements annuels en France, 2000 le sont en conditions sté-
réotaxiques. En 2007, des patients traités par radiothérapie stéréotaxique au CHU de
Toulouse ont été surexposés par accident. Il a été démontré que l’accident résultait d’un
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choix inapproprié de détecteur, au volume sensible trop important face aux dimensions
des faisceaux à étalonner. En eﬀet, lorsque la taille du détecteur devient plus grande que
le champ d’irradiation, la dose mesurée est sous-estimée par rapport à la dose réelle. La
taille des faisceaux RX constitue donc l’obstacle principal à la précision des mesures car
elle conduit à utiliser des détecteurs ayant des volumes de l’ordre du millimètre cube. Par
ailleurs, l’IRSN a mis en évidence des variations signiﬁcatives dans l’estimation des doses
par les diﬀérents centres de radiothérapie français, variations dues à l’utilisation de dé-
tecteurs diﬀérents. Cela s’explique par l’absence de directive, ou de norme, concernant le
meilleur type de détecteur à utiliser. Il n’existe actuellement pas de système de détection,
ni de dosimètre approprié comparable à ceux existants en radiothérapie classique pour les
faisceaux RX de grande taille.
Compte-tenu de ces constats, le Laboratoire Capteurs Diamant (LCD) du CEA-LIST
travaille depuis 2005 sur la recherche et le développement de dosimètres en diamant via un
projet Européen MAESTRO 2005-2009. En vue d’aboutir à une application industrielle,
un nouveau projet ANR DIADOMI 2011-2014 est en cours en partenariat avec, entre
autres, des hôpitaux et des centres anti-cancers. Ce projet correspondant actuellement à
la thèse de Fanny Marsolat doit permettre d’aboutir à l’établissement d’un système de dé-
tection opérationnel composé d’un dispositif de très petites dimensions (volume <1mm3))
et de grande sensibilité. Le diamant est un excellent candidat pour la réalisation de do-
simètres pour la radiothérapie. En eﬀet, il est inerte aux rayonnements ionisants et son
numéro atomique est proche de celui des tissus mous humains (Z=7,4) car il présente une
densité similaire (numéro atomique du diamant Z=6). Néanmoins, les performances des
dosimètres en diamant dépendent fortement de la qualité cristalline du matériau.
Le LCD réalise actuellement de tels dosimètres par homoépitaxie c’est-à-dire à partir
d’une reprise de croissance de haute pureté sur des substrats de diamant monocristallins
HPHT (Haute Pression Haute Température). Cependant, ces substrats HPHT de quelques
mm2 sont coûteux et pas assez reproductibles entraînant des problèmes de calibration en
mesure de dose RX. Une solution pour diminuer le coût de fabrication et favoriser la
disponibilité des dosimètres de façon reproductible consisterait à réaliser la croissance des
cristaux de diamant sur d’autres substrats pouvant atteindre des tailles supérieures au
cm2 (hétéroépitaxie). Les récents résultats obtenus au LCD suite à la thèse d’Anthony
Chavanne soutenue en 2011 et réalisée en collaboration entre le Groupe d’Étude de la
Matière Condensée (GEMaC) et le CEA-LIST sur des substrats d’iridium sont très pro-
metteurs. Les désorientations polaire et azimutale respectivement de 0,3˚ et 0,7˚ mesurées
en diﬀraction des rayons X (XRD) montrent que la qualité cristalline tend vers celle du
diamant monocristallin. Ces premiers résultats doivent être poursuivis car des limitations
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telles que la taille du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié est inférieure à 9mm2 et la présence
d’azote utilisé lors de l’étape de croissance aﬀecte fortement les propriétés du matériau
en termes de détection.
Pour lever ces verrous technologiques et scientiﬁques correspondant au matériau dia-
mant hétéroépitaxié, mon travail de thèse consistera à aborder l’étude détaillée du pro-
cédé de synthèse par dépôt chimique en phase vapeur (CVD), la caractérisation des ﬁlms
hétéroépitaxiés et la comparaison de leurs propriétés de détection avec le diamant mono-
cristallin. Ce manuscrit de thèse s’articulera donc en cinq chapitres :
– Le premier chapitre concernera l’état de l’art du diamant hétéroépitaxié sur iridium
et la comparaison de ce matériau au diamant polycristallin et monocristallin. Cet
état de l’art permettra de mettre en avant une voie particulière de nucléation appe-
lée "‘nucléation par domaines"’. De plus, les diﬀérentes applications possibles pour
un tel matériau hétéroépitaxié seront abordées en détails. Enﬁn, les verrous scienti-
ﬁques et technologiques liés à la synthèse CVD seront présentés et me permettront
d’argumenter les choix retenus pour mener à bien cette thèse.
– Le deuxième chapitre détaillera les diﬀérents moyens mis en oeuvre pour l’homo-
généisation et la ﬁabilisation de l’ensemble des étapes de la synthèse dans le but
d’obtenir un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur 5x5mm2 le plus homogène possible.
Ces principales étapes correspondent à l’épitaxie de couches d’iridium sur titanate
de strontium (SrTiO3) (001) servant de substrat de départ. Mais aussi, l’optimisa-
tion du procédé de nucléation assistée par polarisation (Bias Enhanced Nucleation,
BEN) par l’étude des interactions du plasma CVD avec la surface d’iridium à l’aide
d’analyses morphologiques et chimiques de surface.
– Le troisième chapitre permettra de déterminer la composition chimique de la surface
après le procédé de nucléation BEN aﬁn de réaliser une carte d’identité de cette
surface. Pour cela, des analyses séquentielles de surface seront menées à l’aide d’un
système compatible UHV couplant un réacteur CVD et l’analyse par spectroscopie
de photoélectrons X (XPS) ainsi qu’une collaboration pour des analyses nano-Auger
avec le Centre d’Études et de Formation en Spectroscopie de Surfaces (CEFS2) de
Versailles.
– Le quatrième chapitre dans la continuité du chapitre 3, se focalisera sur la compré-
hension des mécanismes de nucléation du diamant sur l’iridium. Nous caractérise-




– Enﬁn, le cinquième chapitre sera consacré à l’épaississement de ﬁlms autosuppor-
tés de diamant hétéroépitaxié. Diﬀérentes stratégies de croissance seront proposées
ainsi que la mise en oeuvre de méthodes de caractérisation pour l’étude de la qua-
lité cristalline du matériau obtenu. Des premiers tests en laboratoire avec l’équipe
de dosimétrie, seront réalisés pour comparer les propriétés de détection du dia-
mant hétéroépitaxié à celles du diamant monocristallin. Aﬁn d’étudier localement
les éventuels défauts de la structure cristalline du diamant, une campagne de mesure
sera réalisé au synchrotron Soleil à l’aide d’un micro-faisceau RX.
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Contexte et objectifs de l’étude
Introduction
En 2007, un nouvel axe de recherche se développe dans la communauté diamant fran-
çaise au travers d’une collaboration entre le CEA et le CNRS. La thèse d’Anthony Cha-
vanne correspond aux premiers pas vers la synthèse du diamant hétéroépitaxié sur iridium.
Ce travail vise à obtenir un matériau reproductible de haute qualité cristalline sur des
surfaces de quelques millimètres carrés, voire quelques centimètres carrés. Depuis une
vingtaine d’année, le Laboratoire Capteurs Diamant (LCD) possède ces connaissances
concernant la synthèse du diamant de haute qualité et haute pureté sur diﬀérents sub-
strats tels que le silicium, le carbure de silicium et le diamant fabriqué par méthode
HPHT (Haute Pression Haute Température). Ceci est un atout pour l’optimisation de la
synthèse du diamant sur iridium. De plus, une partie du laboratoire est spécialisée dans
l’utilisation du diamant en tant que détecteur pour les grands instruments mais aussi le
développement de dosimètre pour la radiothérapie.
Le but de ma thèse consiste à poursuivre l’axe de recherche entrepris par Anthony
Chavanne aﬁn d’améliorer la qualité cristalline du diamant hétéroépitaxié en y ajoutant
une valorisation au travers de l’application dosimètre grâce au savoir faire du labora-
toire. Une interaction sera possible au travers de la thèse de Fanny Marsolat qui étudie
actuellement la faisabilité et la conception de ces dosimètres à partir de diamants de syn-
thèse commercials (Element Six Ltd). Ce dernier atout donne la possibilité de tester et
de comparer notre matériau à ce type de référence.
Après un état de l’art retraçant l’histoire de la synthèse du diamant par méthodes
CVD (dépot chimique en phase vapeur) et HPHT, nous comprendrons pourquoi quelques
équipes dans le monde s’interessent à la synthèse du diamant hétéroépitaxié sur iridium.
Aﬁn de mieux connaître ce matériau, sa synthèse et ses propriétés structurales et semi-
conductrices (désorientation cristalline, défauts, impuretés...) seront détaillées par rapport
au diamant polycristallin et monocristallin. De plus, une étude comparative avec deux
autres semi-conducteurs tels que le silicium et le carbure de silicium permettra de situer
l’état d’avancement de cette recherche à l’échelle industrielle.
Cet état de l’art nous permettra ensuite de détailler les diﬀérents verrous scientiﬁques
et technologiques pour la réalisation du diamant hétéroépitaxié sur iridium correspondant
aux trois axes de la deuxième partie du chapitre 1 :
– Dépôt de ﬁlm d’iridium épitaxié sur de larges surfaces 1.2.1
– Connaissance précise des mécanismes de nucléation du diamant hétéroépitaxié 1.2.2
– Épaississement de ﬁlms de diamant hétéroépitaxié sur iridium 1.2.3
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1.1 L’avenir du diamant hétéroépitaxié de haute qualité cristalline sur
iridium
Enﬁn, les diﬀérents objectifs de ma thèse seront exposés en détails à partir des prin-
cipaux verrous en vue de l’application fonctionnelle du matériau diamant. Nous expli-
querons aussi le choix de la dosimétrie en tant qu’application pour ce matériau diamant
hétéroépitaxié.
1.1 L’avenir du diamant hétéroépitaxié de haute qua-
lité cristalline sur iridium
Cette première partie est consacrée à l’état de l’art de la synthèse du diamant en
utilisant deux types de méthodes (CVD et HPHT) pour ensuite décrire en détails à quoi
correspond le diamant hétéroépitaxié sur iridium. Nous aborderons pour cela la réactivité
particulière de l’iridium sous plasma micro-ondes (MPCVD) ainsi que les diﬀérentes ap-
plications possibles déjà présentées dans la littérature par les diﬀérentes équipes utilisant
un tel hétérosubstrat.
1.1.1 Le diamant hétéroépitaxié comparé au diamant polycris-
tallin et monocristallin
1.1.1.1 L’histoire de la synthèse du diamant CVD et HPHT
Les premiers balbutiements de la synthèse du diamant sont apparus en Europe dès
1911 [1]. Mais, c’est seulement dans les années 1950 que de vrais progrès sont réalisés.
Diagramme de phase du carbone
Comme le montre le diagramme de phase du carbone de la Figure 1.1 dont la phase
stable à la pression atmosphérique est le graphite, il est possible de synthétiser du dia-
mant de deux façons. L’une correspond à des conditions thermodynamiques dites « les
plus stables » à haute pression et haute température (HPHT). L’autre est associée à des
conditions dites « métastables » à partir de réactions chimiques en phase vapeur (Chemi-
cal Vapor Deposition, CVD). Ces deux méthodes permettent de stabiliser l’arrangement
atomique suivant l’hybridation sp3 qui confère au diamant ses propriétés extrêmes (cf. Ta-
bleau 1.1). L’une des plus connues est sa résistance mécanique. À la diﬀérence, le graphite
est fortement friable car sa structure sp2 est constituée de multi-feuillets empilés.
8
Contexte et objectifs de l’étude
Figure 1.1 – Diagramme de phase du carbone montrant les conditions de synthèse du diamant par





Taille maximale > 8 pouces 8x8 mm2
Taille usuelle 2 à 4 pouces 3x3 mm2
Propriétés mécaniques et optiques
Dureté GPa 81 [3] 57-101 [3]
Résistance à la compression GPa 1-1,4 2,8 [3]
Module élastique GPa 900-980 [4] 1050 [3]
Domaine λonde nm 225-500 à 2500 225-500 à 2500
Propriétés électroniques
Conductivité W.m−1.K−1 2200 [5] 2500 [6]
Résistivité électrique Ω.cm 1015 [7] 1015 − 1016 [6]
Champ de claquage MV.cm−1 1,5-4 [8] 10 [9]
Mobilité des trous cm2.V−1.s−1 30-40 [10] 3400 [11]
Mobilité des électrons cm2.V−1.s−1 10-30 [12] 4500 [11]
Tableau 1.1 – Les propriétés physiques d’un ﬁlm de diamant en fonction de sa microstructure [13].
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Diamant HPHT
La première solution mise au point pour la synthèse du diamant a consisté à repro-
duire ce que réalise la nature depuis de nombreuses années. Pour cela, la fabrication de
cristaux a débuté en 1953 par l’entreprise d’électricité ASEA en Suède qui a développé
une méthode dite Haute Pression et Haute Température (HPHT). Cette technique utilise
du graphite mélangé avec un solvant métallique tel que le fer ou le nickel qui ont la pro-
priété de solubiliser fortement le carbone. Ce mélange est ensuite porté à des conditions
de pression et de température à l’aide de presses hydrauliques équivalentes à la synthèse
de diamant issu des gisements géologiques (cf. Figure 1.2). C’est cette même entreprise
qui sera renommée en 2002 Element Six Ltd, une ﬁliale du groupe De Beers exploitant
des mines de diamant pour la joaillerie. Néanmoins, l’oﬃcialisation de la création du pre-
mier diamant de synthèse est attribuée à General Electric qui a publié ces mêmes travaux
dans la revue Nature en 1954 [14]. Pour information, la première unité de production de
ce type de diamant HPHT a ouvert en 1956 et depuis la production de diamant HPHT
atteint 300 tonnes par an [3].
Figure 1.2 – Représentation schématique d’une presse hydraulique pour la synthèse du diamant par
méthode HPHT [15].
À partir de cette méthode de synthèse, le ﬁlm est dit monocristallin lorsqu’il corres-
pond à un seul et même cristal. Cependant, un inconvénient majeur de cette méthode
correspond à la présence d’impuretés chimiques dans la maille cristalline. L’azote présent
dans la capsule scellée à l’air lors de la synthèse du diamant HPHT s’incorpore dans le
ﬁlm de diamant lui conférant une couleur jaune caractéristique. Cette impureté est le
principal défaut du HPHT qui limite son utilisation dans les diﬀérents domaines d’appli-
cations tels que la microélectronique. En eﬀet, le diamant est un semi-conducteur à grand
gap de 5,5eV et la présence d’azote dans ce matériau entraîne le piégeage des porteurs
(électron-trou) comme par exemple dans le domaine de la détection sous rayonnements X
et alpha. Une classiﬁcation de ces diamants en fonction de la concentration d’azote existe
comme l’indique la Figure 1.3.
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Figure 1.3 – Classiﬁcation du diamant naturel et de synthèse par rapport à la concentration d’azote
dans le cristal [3].
Pour pallier ce problème et obtenir du diamant de meilleure pureté, de nombreuses
équipes dans le monde ont opté pour la méthode de dépôt chimique en phase vapeur
(CVD) pour la synthèse du diamant.
Diamant CVD
Au début des années 50, la première tentative publiée par Eversole et al. [16] montre
la possibilité de faire croître du diamant à base pression (inférieure à la pression atmo-
sphérique) et basse température (proche de 1000K) comme le prédisaient Bridgman et al.
[17, 18]. Cette méthode dite CVD correspond à une phase gazeuse constituée de dihydro-
gène et de méthane qui est rendue réactive chimiquement à l’aide d’une source d’énergie
extérieure. Principalement, deux types de sources externes existent pour l’activation du
gaz au sein d’une enceinte appelé réacteur : soit par ﬁlament chaud (HFCVD) ou soit par
micro-ondes (MPCVD). L’énergie délivrée est couplée aux électrons de la phase gazeuse,
qui transfèrent à leur tour l’énergie au gaz via les collisions (cf. Figure 1.4). Ce transfert
d’énergie permet de chauﬀer et de dissocier les molécules pour former un plasma composé
de radicaux tels que H• ou CH3• et des espèces ioniques comme des CxHy+ nécessaires à
la croissance du diamant.
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Figure 1.4 – Représentation schématique d’un plasma micro-ondes H2/CH4 ainsi qu’une partie des
réactions chimiques pour la synthèse du diamant par méthode CVD [19].
Les travaux de synthèse menés par Angus et al., Spitsyn et al. et Derjaguin et al.
dans les années 60 correspondent aux premiers balbutiements de la compréhension des
mécanismes de croissance du diamant [20, 21]. Une des premières découvertes concerne le
rôle crucial de l’hydrogène atomique dans le procédé de synthèse CVD. Cette espèce aide
à la production de radicaux méthyls dans la phase gaz, à terminer les liaisons pendantes
du carbone pour éviter une reconstruction de type graphitique de la surface et à graver
préférentiellement les phases sp2 par rapport aux phases sp3 permettant la croissance du
diamant à une vitesse de l’ordre de 1µm/h.
Lorsque la croissance est réalisée sur un substrat autres que du diamant, il est né-
cessaire de former les premiers cristaux de diamant. Diﬀérentes méthodes pour initier la
croissance de ﬁlms existent permettant de réduire plus ou moins le temps d’induction
c’est-à-dire le temps nécessaire à la formation de ces cristaux détectables ensuite par des
techniques de caractérisation morphologiques ou chimiques telles que le MEB (Micro-
scopie Electronique à Balayage) ou la spectrométrie Raman. Ces techniques permettent
d’évaluer de la densité de cristaux de diamant correspondant aux nombres de cristaux pré-
sents par unité de surface. Les méthodes pour initier la formation de cristaux de diamant
sont présentées par le Tableau 1.2.
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Tableau 1.2 – Deux méthodes permettant l’initiation de la formation de ﬁlms de diamant sur des
hétérosubstrats tels que le silicium, le cuivre, etc.
La croissance du diamant CVD sur ces substrats se produit selon le mode Volmer-
Weber étudié par Venables et al. [26]. Ces germes de diamant croissent sous forme 3D en
raison de leur énergie de surface qui est plus élevée que tous les autres matériaux connus
et répertoriés par Liu et al. [27]. Lorsque la densité de cristaux est suﬃsamment élevée
à la surface du substrat, les cristallites de diamant croissent jusqu’à coalescér entre-elles
(cad. jusqu’à ce que les cristaux se rencontrent).
Néanmoins, un réseau de joints de grains les séparent formant une couche continue
appelée ﬁlm de diamant polycristallin (cf. Figure 1.5). Dans la littérature, les propriétés
de ces ﬁlms polycristallins sont moins bonnes que celles mesurées pour des ﬁlms mono-
cristallins. Les joints de grains sont mis en cause car ils sont en partie responsables de
cette contre performance comme l’indique Lions et al. pour le domaine de la dissipation
thermique par exemple [28] (cf. Tableau1.1).
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Figure 1.5 – Vue MEB en section d’un axe de ﬁbre [001] pour un ﬁlm de diamant polycristallin
texturé sur silicium réalisé au LCD.
La croissance de ces ﬁlms polycristallins est toujours colonnaire et sélective suivant
un axe de ﬁbre décrit par le modèle de Van der Drift [29]. Dans certaines conditions de
croissance CVD, il est possible de réaliser toute une gamme de morphologies de cristaux.
On parle de ﬁlms texturés comme l’indique la Figure 1.6.
Figure 1.6 – Texturation de ﬁlms de diamant à partir de morphologies diﬀérentes de type (a) α = 3
et (b) α = 2, 5 [13].
Ce type de ﬁlms est réalisé au LCD en contrôlant le paramètre de croissance α déﬁni
par Wild et al. dans les années 90 [30, 31] correspondant à l’anisotropie des vitesses de







où V(001) correspond à la vitesse de croissance des plans (001) et V(111) la vitesse de
croissance des plans (111). Silva et al. ont développé sur le même principe un modèle
permettant de décrire la géométrie d’un cristal en fonction des paramètres (α, β, γ) en
prenant en comptes les faces (100), (111), (110) et (113) pour la croissance du diamant
monocristallin [32].
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Néanmoins, les méthodes de nucléation par abrasion ou de dépôt par polymère peuvent
endommager ou polluer la surface et entraver la qualité du ﬁlm cristallin lors de sa crois-
sance CVD. Cette inquiétude a conduit à la recherche de méthodes plus contrôlables et
sans pré-traitement, telles que la nucléation assistée par polarisation in situ développée
par Yugo et al. en 1990 [33] (cf. Tableau 1.2 ; Bias Enhanced Nucleation, BEN). Cette
méthode permet d’obtenir sous certaines conditions de fortes densités de nucléation de
cristaux de diamant à la surface des hétérosubstrats (>1010cm−2). En eﬀet, cette nucléa-
tion est souvent réalisée dans un réacteur de dépôt MPCVD, en polarisant négativement
sous quelques centaines de volts le substrat par rapport au plasma (cf. Figure 1.7).
Figure 1.7 – Principe de la nucléation assistée par polarisation développé par Yugo.
Cette diﬀérence de potentiel appliquée entre les parois du réacteur MPCVD et le
substrat en présence du plasma entraîne l’apparition d’une zone lumineuse intense entre le
plasma et la surface de l’échantillon appelée gaine cathodique. Ce phénomène est analogue
à la formation d’un plasma lors d’une décharge cathodique à courant continu. Les cations
du plasma sont accélérés vers la surface de l’hétérosubstrat où se produit une multitude
de réactions physico-chimiques induites par le bombardement ionique.
Cette nouvelle méthode de nucléation permet lorsque des conditions spéciﬁques sont
utlisées d’obtenir l’épitaxie de certains cristaux de diamant à la surface de substrat tel que
le silicium comme l’indique Jiang et al. [34]. L’épitaxie est déﬁnie comme une technique
de croissance orientée par rapport à la symétrie cristalline du substrat. On distingue l’ho-
moépitaxie, qui consiste à faire croître un cristal sur un cristal de même nature chimique,
et l’hétéroépitaxie pour laquelle les deux cristaux sont de natures chimiques diﬀérentes.
Grâce à l’hétéroépitaxie du diamant sur des substrats tels que le silicium ou le carbure de
silicium, le nombre de défauts structuraux (ex. joints de grains) peut être réduit si l’on ob-
tient une forte densité de cristaux épitaxiés correspondant à une autre diﬀérence majeure
des ﬁlms polycristallins réalisés soit par abrasion ou soit par seeding (cf. Tableau 1.2). Ceci
est un point à prendre en compte pour notre étude aﬁn d’améliorer la qualité cristalline
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du ﬁlm de diamant. Ce point important peut permettre d’obtenir des propriétés proches
du monocristal. Néanmoins, il existe une méthode beaucoup plus ﬁable permettant la
synthèse de diamant de type monocristallin par CVD avec des densités faibles de défauts
structuraux et d’impuretés contrairement au HPHT.
Diamant scCVD (single crystal CVD)
Cette solution correspond à la reprise de croissance appelée homoépitaxie par méthode
CVD des substrats HPHT dans un réacteur de type MPCVD. Le taux d’impureté ne
dépend plus que de la pureté des gaz utilisés lors du procédé de synthèse CVD ainsi que
du taux de fuite du réacteur MPCVD. Après ce type de reprise de croissance, on obtient
un ﬁlm monocristallin transparent comme l’indique la Figure 1.8.
Figure 1.8 – (a) Monocrystal de diamant (scCVD) de 200µm d’épaisseur sur substrat HPHT [35] et
(b) représentation schématique de cet empilement.
Cependant, il existe deux points bloquants à cette technique de reprise de croissance
par CVD des substrats HPHT pour obtenir un monocristal. Premièrement, la taille ﬁnale
de ce diamant de synthèse est limitée par celle du substrat de départ. Actuellement, la
taille maximale atteint 8x8mm2. Les échantillons commercialisés par Element Six Ltd
appelé scCVD (single crystal by CVD) ont un coût très élevé (cf. Tableau 1.3).










Tableau 1.3 – Prix du diamant scCVD vendu commercialement par Element Six Ltd en fonction de
la taille [3].
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Deuxièmement, un problème de reproductibilité existe lors de la reprise de croissance
du substrat HPHT. En eﬀet, chaque substrat HPHT est unique et possède des défauts
cristallins dans son volume tels qu’un nombre de dislocations propre à son mode de
fabrication. Ces dislocations mais aussi les défauts de surface causés par le polissage
de la face avant la reprise de croissance entraîne une grande variété de substrats HPHT.
Sachant que ces défauts se propagent perpendiculairement à la surface du substrat HPHT,
cela entraîne donc une grande diversité cristalline des ﬁlms homoépitaxiés. Ce problème
majeur de reproductibilité des ﬁlms homoépitaxiés est mis en avant par l’étude de Friel et
al. comme l’indique la Figure 1.9 (a), (b) et (c). Celle-ci regroupe trois de ﬁlms diamant
topographiés par rayons X obtenus à partir de trois substrats HPHT Ib diﬀérents allant
d’une forte à une faible densité de défauts présents en sub-surface tels que des dislocations
visibles par contraste [36]. Härtwig et al. montrent aussi par topographie X les lignes de
polissage ainsi que des contraintes liées aux secteurs de croissance (cf. Figure 1.9 (d)).
En eﬀet, les secteurs de croissance rendent aussi chaque substrat HPHT unique. Comme
l’indique la Figure 1.9 (d), la proportion de secteurs (113), (111) et (110) par rapport à
la face (100) dépendent de la profondeur à laquelle le substrat HPHT a été découpé dans
le monocristal après être sorti des presses hydrauliques (cf. § 1.1.1.1).
Figure 1.9 – Topographie X de trois couches CVD obtenues à partir de substrats HPHT Ib à forts
(a), moyens (b) et faibles (c) densités de défauts en sub-surface [36] ; (d) topographie d’un diamant IIa
présentant d’autres défauts tels que des rainures de polissage ainsi que des contraintes liées aux limites
du secteur de croissance sont visibles et (e) secteurs de croissance observés plus fréquemment lors de la
croissance HPHT (type IB) [37].
Cette variabilité en qualité cristalline des ﬁlms homoépitaxiés est un point bloquant
pour la réalisation de dispositifs électroniques reproductibles. Pour pallier ce problème
de taille de substrat et de reproductibilité, la voie de l’hétéroépitaxie du diamant semble
être prometteuse.
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1.1.1.2 Le diamant hétéroépitaxié : un nouveau substrat diamant
Quelques hétérosubstrats
Comme nous l’avons vu précédemment 1.1.1.1, la méthode BEN permet d’obtenir
l’épitaxie du diamant sur des hétérosubstrats tels que le silicium monocristallin mais bien
d’autres aussi (carbure de silicium [38], platine [39] et nitrure de bore [40]). Comme
l’indique la Figure 1.10, le diamant hétéroépitaxié peut donc résoudre un premier problème
qui est celui de la taille. En eﬀet, il est possible de tendre vers de larges surfaces (quelques
centimètres carré voire plus) dont la limite de taille dépend de l’hétérosubstrat utilisé. Si
l’on prend le cas du silicium monocristallin, on peut supposer atteindre des tailles de plus
de 8 pouces. Néanmoins, il est nécessaire de maîtriser la méthode BEN sur d’aussi larges
surfaces (actuellement <1 pouce) et de contrôler la qualité de l’épitaxie du diamant lors
de sa croissance pour tendre vers la qualité du monocristal.
Figure 1.10 – Le potentiel du diamant hétéroépitaxié par rapport au diamant polycristallin et
monocristallin.
Pour cela, le choix de l’hétérosubstrat est crucial car sa réactivité doit être stable par
rapport aux conditions plasma et sous polarisaton. Mais aussi, celui-ci doit posséder un
coeﬃcient de dilatation thermique proche du diamant aﬁn de réduire au maximum les
contraintes thermiques. En eﬀet, il y a un risque d’apparition de défauts cristallins tels
que des dislocations se propageant lors du relâchement de la maille cristalline. Un dernier
point à prendre compte correspond au désaccord de maille entre l’hétérosubstrat et le
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avec af et ai correspondant respectivement au paramètre de maille de la couche à dé-
poser et au paramètre de maille du substrat de base. Le but est donc d’avoir un désaccord
de maille le plus faible possible aﬁn de limiter les contraintes à l’interface.
Aﬁn de tendre vers une qualité monocristalline, d’autres paramètres sont à maîtriser
tels que :
– la densité de cristaux épitaxiés
– la désorientation angulaire des cristaux épitaxiés par rapport à l’hétérosubstrat
Sachant que le mode de croissance des cristaux de diamant est de type Volmer Weber,
une forte densité de cristaux en relation d’épitaxie avec le substrat est nécessaire pour
obtenir une coalescence rapide du ﬁlm et atteindre une qualité proche du monocristal.
Cette densité de cristaux épitaxiés est déﬁni par le nombre de cristaux présents par unité
de surface multiplié par le taux d’épitaxie en pourcentage. Sur la Figure 1.11 (a), la
densité de cristaux de diamant est de 3x109cm−2 et le taux d’épitaxie est égal à environ
30%. La densité de cristaux épitaxiés est donc de 9x108cm−2 à la surface de silicium. Le
calcul se fait par analyse d’image (cf. Annexe B). Le taux d’épitaxie sur silicium est
faible comparé à celui que l’on peut obtenir en utilisant le carbure de silicium (3C-SiC
(001)) comme hétérosubstrat qui est proche de 50% (Suesada et al. [38]). Ceci provient
de la modiﬁcation de surface du silicium qui donne naissance à une couche de carbure
de silicium de 2 à 3 nanomètres (Wittorf et al. [41]). La qualité cristallographique de
ce carbure est mauvaise et limite ainsi la quantité de cristaux de diamant épitaxiés à sa
surface par rapport au 3C-SiC comme le constate aussi Sarrieu et al. [42].
Figure 1.11 – (a) Image MEB de cristaux de diamant épitaxiés (colorés en bleu) à la surface du
silicium ; représentation schématique (b) de la désorientation polaire ou tilt (ω) et (c) de la
désorientation azimutale ou twist (φ) d’un grain à la surface d’un substrat.
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Comme il a été mentionné précédemment, les cristaux épitaxiés peuvent être caracté-
risés par une valeur de désorientation angulaire par rapport à la normale et au plan de la
surface de l’hétérosubstrat. La Figure 1.11 (b) et (c) schématise ces deux désorientations
appelées tilt ou désorientation polaire et twist ou désorientation azimutale. Aﬁn de mini-
miser l’apparition de défauts en particulier de joints de grains lors de la coalescence du
ﬁlm diamant par « soudage » des cristaux, la valeur de désorientation des cristaux doit
être la plus faible possible comme le décrivent Findeling-Dufour et al. [43]. La mesure
de ces désorientations se fait grâce à un diﬀractomètre à rayons X (DRX). Dans notre
cas, c’est à l’Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL) en collaboration avec Bertrand
Vilquin et Romain Bachelet que nous mènerons ce type de mesures.
L’appareillage de l’INL est un diﬀractomètre Rigaku Smartlab équipé d’un tube à
rayons X à anode tournante permettant d’obtenir un rayonnement X intense correspon-
dant à la raie Kα1 du cuivre à 1,540562Å. L’appareillage utilise une géométrie θ − 2θ
Bragg-Brentano couplée à berceau d’Euler 4 cercles. La géométrie du montage Bragg-
Brentano est présentée par la Figure 1.12. Plus de détails sont disponibles dans la thèse
d’Anthony Chavanne [13].
Figure 1.12 – Schéma de principe du montage Bragg-Brentano [13].
Iridium : un hétérosubstrat particulier
Sachant que le diamant a une énergie de surface très élevée [27], la nucléation assistée
par polarisation permet d’augmenter la probabilité de formation des cristaux ainsi que
l’épitaxie de certains de ces cristaux à la surface de l’hétérosubstrat. Néanmoins, le taux
d’épitaxie reste faible pour le silicium et le 3C-SiC comme le récapitule le Tableau 1.4.
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Diamant/Si 55,2 % 30 % 1˚ 4˚ Sarrieu et al. [44]
Diamant/β-SiC 22,2 % <50 % 0,5˚ 2,5˚ Stoner et al. [12]
Diamant/Ir 7,6 % >90 % - 0,1-0,3˚ Sawabe et al. [45]
0,2˚ - Golding et al. [46]
0,16˚ 0,3˚ Schreck et al. [47]
Tableau 1.4 – Caractéristiques des cristaux de diamant épitaxiés et désorientations des ﬁlms en
fonction des hétérosubstrats utilisés.
1.1.1.3 État de l’art de la synthèse de diamant sur iridium
À la diﬀérence du silicium et d’autres substrats (titane, tungstène), l’iridium ne forme
pas de carbure à l’interface avec le diamant [48]. Ce hétérosubstrat est donc inerte chimi-
quement lors de l’exposition plasma H2/CH4 à cause de sa forte densité (deuxième élément
le plus dense après l’osmium). De plus, sa densité de 22,5g.cm−3 entraîne une faible solu-
bilisation du carbone. À 650˚ C, la solubilité expérimentale mesurée est de 1,4x10−4 atome
de carbone par atome d’iridium [49]. Ces caractéristiques semblent jouer un rôle dans le
procédé de nucléation lors du BEN.
Comme l’indique la Figure 1.13 publiée par Schreck et al., l’utilisation de l’iridium
permet de diviser par un facteur 10 la désorientation polaire (cf. ∆χ et ∆ω) d’un ﬁlm de
diamant de même épaisseur comparé au silicium [50]. Néanmoins, il faut souligner un
point surprenant concernant la désorientation azimutale. La Figure 1.13 (b) montre que
dans le cas de l’iridium, la désorientation azimutale continue à diminuer avec l’épaisseur
du diamant à la diﬀérence du silicium qui reste constante. Ce phénomène sera discuté
plus en détails dans la partie § 1.2.3.2.
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Figure 1.13 – Dépendance de la désorientation polaire (∆χ et ∆ω) et azimutale (∆ϕ) en fonction de
l’empilement (a) diamant/silicium et (b) diamant/iridium/SrTiO3. Plus l’épaisseur du ﬁlm diamant
augmente et plus les désorientations diminuent [50].
La spéciﬁcité de l’iridium réside dans le mode de nucléation du diamant. À la diﬀérence
de la nucléation par cristaux isolés obtenue sur le silicium et la majorité des hétérosub-
strats, des structures pseudo 2D contrastées apparaissent à la surface de l’iridium à la
suite du procédé BEN (cf. Figure 1.14). Cette voie unique de nucléation sur iridium est
appelée domaine. Le terme est apparu pour la première fois en 2001 dans la publication
de Hörmann et al. [51] et les premières images MEB publiées en 2003 [52].
Figure 1.14 – Image MEB realisée avec un détecteur In-Lens d’une zone de nucléation contenant
des domaines [52].
Au laboratoire LCD, Anthony Chavanne a réussi lui aussi à obtenir un tel mode de
nucléation durant sa thèse. Pour mieux étudier la morphologie ainsi que l’évolution des
domaines, j’ai mis en place une procédure permettant un retour sur zone par analyse
MEB à l’échelle nanométrique sans dégradation de l’échantillon. À partir de cette tech-
nique, il est facile d’observer après le procédé de nucléation la présence de ces structures
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2D contrastées (cf. Figure 1.15 (a)) ainsi que la corrélation avec les zones épitaxiées du
diamant après une étape de croissance conformément à la littérature [53](cf. Figure 1.15
(b)). En eﬀet, le diamant croît de façon orientée où se localisaient les domaines après
le BEN. Ce mode de nucléation est particulier à l’hétérosubstrat d’iridium qui possède
une réactivité mal connue sous exposition plasma. Dans notre cas et en accord avec la
littérature, aucun cristal de diamant n’est observable juste après le BEN. C’est seulement
après une courte croissance CVD que l’on constate que la densité de cristaux épitaxiés
est de l’ordre de 1011cm−2 dans les zones correspondant auparavant aux domaines.
Figure 1.15 – Images MEB d’un domaine obtenu (a) après une étape de nucléation assistée par
polarisation (b) une courte croissance (analyses réalisées avec technique de retour sur zones).
La voie la plus prometteuse aujourd’hui est l’iridium pour réaliser la synthèse du
diamant hétéroépitaxié permettant d’atteindre une haute qualité cristalline sur de larges
surfaces de façon reproductible. Ces deux points importants démontrent le potentiel d’un
tel matériau par rapport au diamant scCVD limité en taille. Ce matériau hétéroépitaxié
peut donc être considéré comme une nouvelle source d’approvisionnement de diamant
complémentaire par rapport au diamant polycristallin et monocristallin.
1.1.2 Les acteurs et la feuille de route du diamant hétéroépitaxié
sur iridium de 1996 à nos jours
1.1.2.1 Les acteurs de la recherche scientiﬁque
Le diamant hétéroépitaxié sur iridium apparaît dans la littérature en 1996 grâce à
l’équipe d’A.Sawabe au Japon. Une autre équipe japonaise dirigée par H.Kawarada gravite
autour quelques années mais sans succès. La deuxième équipe qui deviendra très présente
de part son nombre de publications rentre en scène en 1998 et est dirigée par M.Schreck en
Allemagne. Comme l’indique la Figure 1.16, ces deux équipes sont à l’origine de 90% des
publications réalisées sur le sujet en 17ans. Six autres pourcents correspondent à l’équipe
de B.Golding ayant débuté en 2003 aux Etats-Unis puis repris par une autre groupe dirigé
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par M.Regmi en 2012 dont les communications orale et écrites sont rares. Enﬁn, les 4%
restants sont les publications françaises correspondant à six ans d’années de recherche.
En eﬀet, c’est en 2007 que l’aventure a débuté au travers une collaboration entre deux
laboratoires que sont le Groupe d’Etude de la Matière Condensée (GEMAC-CNRS) et le
Laboratoire Capteurs Diamant (LCD-CEA). Cette collaboration a permis une première
thèse intitulée « Hétéroépitaxie du diamant sur iridium » soutenue par Anthony Chavanne
en 2011. L’un des principaux résultats d’Anthony Chavanne a été d’obtenir les conditions
de formation des domaines à la surface de l’iridium.
Figure 1.16 – Illustration graphique des quatre acteurs et du nombre de publications pour chacun
dans le domaine de l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium.
Actuellement, il existe donc dans le monde de l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium
seulement quatre équipes. Sachant qu’un tel matériau est une nouvelle voie pour syn-
thétiser du diamant d’une qualité proche du monocristallin et s’ouvrir vers de nouvelles
applications grâce à la large surface, pourquoi n’y a-t-il pas plus d’équipes travaillant sur
ce type de sujet ?
1.1.2.2 Quelle pourrait être la feuille de route du diamant hétéroépitaxié ?
À partir du suivi des publications au cours du temps, le schéma correspondant au
parcours de la recherche vers l’industrialisation de la synthèse d’un matériau peut être
extrait. Le silicium et le carbure de silicium ont une maturité diﬀérente et seront utilisés
comme example durant cette étude. Leur historique permettra alors de déduire le niveau
de maturité du diamant hétéroépitaxié et d’envisager sa feuille de route.
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Le silicium
Comme l’indique la Figure 1.17, l’évolution du nombre de publications en fonction des
années suit une loi exponentielle pour le silicium.
Figure 1.17 – (a) Évolution du nombre de publications ainsi que de la taille du matériau silicium en
fonction des années.
Ce phénomène exponentiel prend de l’ampleur après les quinze premières années de
recherche comme l’on peut le remarquer sur le zoom de la Figure 1.18 (b). Sur ce même
graphique, si l’on reporte l’évolution de la taille du matériau en fonction des années, ce
phénomène apparaît au moment où la synthèse du silicium 2 pouces est maîtrisée. Dès
les années soixante, un grand nombre d’équipes travaillent sur le sujet et apportent à
leur tour de plus en plus de connaissances sur les propriétés et la synthèse du matériau.
Cet intérêt grandissant aboutit à l’augmentation de la taille du substrat de façon linéaire
vers des substrats de 30cm. Actuellement, ce matériau semi-conducteur est le plus utilisé
commercialement.
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Figure 1.18 – Zoom sur les premières années de cette évolution pour le silicium.
Le carbure de silicium
Ici, on retrouve pour le carbure de silicium le même phénomène exponentiel à partir
des publications comme l’indique la Figure 1.19. Le point d’inﬂexion de la courbe après
vingt ans de recherche correspond toujours au moment où la taille 2 pouces du maté-
riau synthétisé est maîtrisée. Cette taille de substrat semble donc être un tremplin pour
l’industrialisation de tels matériaux.
Figure 1.19 – Étude équivalente à la précédente pour le matériau carbure de silicium.
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D’après ces graphiques, le schéma de la recherche vers l’industrie est équivalent pour
plusieurs matériaux de synthèse quel que soit leur niveau de maturité. Deux régimes sé-
parés par un point critique correspondant à la taille du substrat pouvant être compatibles
avec des procédés préindustriels peuvent être extraits :
– Le premier régime est de type exponentiel pour l’évolution de la taille des substrats
comme le montre le cas du carbure de silicium (de 1 pouce à 2 pouces Figure 1.19).
La phase de recherche permet une maturation du matériau amenant à la maîtrise
des mécanismes de synthèse. Ceci se traduit par un accroissement de la taille du
matériau de façon exponentielle jusqu’à la taille critique du 2 pouces permettant le
passage de la recherche à l’industrie après avoir maîtrisé les verrous scientiﬁques.
– Le deuxième régime est de type linéaire. Les connaissances acquises en amont du-
rant la phase de recherche permettent d’adapter plus facilement la synthèse et la
production de masse des substrats aﬁn d’aller vers de grandes tailles. La taille des
substrats de silicium atteint actuellement 30cm. Pour le cas du carbure de silicium
qui est devenu en 2001 le matériau reconnu mondialement pour la fabrication de
dispositifs à haute tension, on comprend mieux pourquoi la taille des substrats est
importante. À cette étape là, l’accroissement de la taille est limitée seulement par
des verrous technologiques.
Ici, la description de ces deux cas d’étude est utile pour mieux comprendre l’évolution
du matériau diamant hétéroépitaxié sur iridium de 1996 à nos jours.
Le diamant hétéroépitaxié
La Figure 1.20 montre que l’évolution des publications au cours des années est linéaire
pour le diamant hétéroépitaxié. Le faible nombre de publications est dû au nombre res-
treint d’équipes qui travaillent sur ce sujet. Après ces 17 premières années, le matériau
est encore au stade de la recherche.
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Figure 1.20 – Évolution du nombre de publications ainsi que de la taille du matériau diamant
hétéroépitaxié sur iridium en fonction des années.
Cette observation est en accord aussi avec la taille maximale du matériau synthétisé
atteinte à ce jour par l’équipe de M.Schreck. Elle correspond à quelques millimètres carrés.
Cette valeur de 150mm2 est loin de la surface 2 pouces pour la pré industrialisation [54].
Néanmoins, au travers d’autres communications telles que des conférences, l’équipe de
Sawabe aﬃrme synthétiser du diamant hétéroépitaxié sur iridium équivalent à 1 pouce en
2006. Par contre, la qualité de ce diamant n’est pas connue par la communauté scientiﬁque.
Schreck et al. seraient proches lui aussi d’une telle taille divulguée par poster en 2011. La
présence de brevets pour chacune de ces deux équipes conﬁrme donc que la maîtrise de la
synthèse d’un tel matériau est un enjeu considérable. Cet enjeu est accentué par le ﬂou
sur la taille des substrats depuis 2006 montrant que la synthèse du diamant hétéroépitaxié
reproductible et sur de larges surfaces possède un potentiel industriel élevé.
Un dernier indice démontrant que la course vers la synthèse du diamant hétéroépitaxié
sur iridium est un enjeu important, date du workshop « Diamond power devices » de Juin
2013 à Chamonix. Lors de cette rencontre franco-japonaise, l’un des directeurs du National
Institute for Materials Science (NIMS au Japon) montrait une plaquette mettant en avant
le matériau hétéroépitaxié comme la base de toutes les applications pour les années futures
comme l’indique le schéma équivalent de la Figure 1.21.
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Figure 1.21 – Vision schématique du groupe NIMS au Japon de l’utilisation du diamant
hétéroépitaxié sur iridium pour les prochaines années.
Pour résumer, ce sujet demande de combiner deux expertises que très peu de labora-
toires possèdent et qui sont :
– la nucléation assistée par polarisation
– la maîtrise de la croissance du diamant par MPCVD de type monocristallin
Ces deux compétences scientiﬁques semblent être presque maîtrisées par les deux prin-
cipales équipes produisant en laboratoire des surfaces équivalentes à un pouce. Un der-
nier point important qui permet de faciliter l’avancement d’un tel sujet est celui du
ﬁnancement. Comme pour tous les matériaux à l’état de recherche et développement,
l’investissement matériel et humain est indispensable pour comprendre et améliorer leurs
performances.
1.1.3 Applications et perspectives
Comme pour les transistors à base de silicium et les LEDs en carbure de silicium, le dia-
mant hétéroépitaxié sur iridium doit démontrer ses performances en tant que par exemple
semi-conducteur à grand gap. L’avantage d’aller vers de nombreux domaines d’applica-
tion permet de mieux caractériser le matériau et connaître ses limites aﬁn d’améliorer sa
synthèse. Sept ans après la première synthèse de ce type de diamant, la première appli-
cation qui a été reportée dans la littérature correspond au domaine de l’électronique. La
Figure 1.22 indique de façon hiérarchique les applications accessibles en fonction de la
qualité cristalline du diamant hétéroépitaxié.
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Figure 1.22 – Hiérarchie des applications en fonction de la qualité cristalline du diamant
hétéroépitaxié.
1.1.3.1 Composants électroniques
Une des équipes ayant mesuré souvent les propriétés du diamant hétéroépitaxié est
celle de M.Schreck. Cela commence à partir de 2003 par la fabrication d’un transistor à
eﬀet de champ (FETs en anglais) [55]. Les premiers résultats sont encourageants mais
dépendent beaucoup de la qualité cristalline du ﬁlm diamant qui sera améliorée dans
les prochaines années. Le point qui est mis en avant aussi dans cette publication est la
possibilité de réduire les coûts de fabrication par la taille des substrats comme l’indique
la Figure 1.23.
Figure 1.23 – Diamant hétéroépitaxié sur iridium et autosupporté de 0,6cm2 (a) comparé au
substrat HPHT (b) disponible dans le commerce. La taille du diamant hétéroépitaxié est environ quatre
fois plus grande que celle du HPHT, les deux comportent des FETs à la surface [55].
Par cette première étude ainsi que celle réalisée pour les applications radiofréquence de
puissance en 2004 [56], un travail sur la croissance de haute qualité cristalline a été mené
durant les six années qui ont suivi. À partir de 2010, on retrouve ce matériau diamant dans
divers domaines d’application aﬁn de mesurer ses propriétés et ainsi évaluer sa structure
cristalline.
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1.1.3.2 Composants thermiques
La conductivité thermique du diamant monocristallin est plus de cinq fois supérieure
à celle du cuivre. Le facteur limitant du diamant polycristallin démontré par Mathieu
Lions durant sa thèse au LCD est dû aux joints de grains [7]. Dans le cas du diamant
hétéroépitaxié, la conductivité thermique est égale à 2000W.m−1.K−1 et est proche de
la référence monocristalline égale à 2500W.m−1.K−1 [57]. Ce résultat montre que ce
nouveau matériau diamant peut devenir une autre source d’approvisionnement équivalent
au diamant monocristallin dans certains domaines.
1.1.3.3 Composants photoniques
Dans le cas du domaine de l’optique, le diamant avec son indice de réfraction élevé de
2,4 est un candidat parfait pour la fabrication de cristaux photoniques (CPs) conﬁnant
la lumière pour le transport d’information par exemple. L’équipe de M.Schreck montre
en eﬀet que le diamant peut être un matériau idéal pour ce type de composant [58].
Dans leur cas, la seule limitation ne vient pas du matériau mais des procédés de gravure
du diamant pour la réalisation de cristaux photoniques. La réponse de ce système est
fortement dépendante de la qualité de la gravure des trous quantiﬁée par le facteur Q.
Ce facteur de qualité Q correspondant au rapport entre la longueur d’onde et la largeur
à mi-hauteur du pic à la résonnance est de 700 avec du diamant hétéroépitaxié. Au LCD,
Candice Blin ayant débuté sa thèse en 2011 sur de telles problématiques en collabora-
tion avec l’Institut d’Electronique Fondamentale (IEF) montre la possibilité de graver
par ICP (Inductively Coupled Plasma) du diamant polycristallin avec une maîtrise de
l’architecture CPs permettant d’atteindre un Q égal à 6500 [59]. Si l’on combine alors le
diamant hétéroépitaxié et cette technique de gravure, ce nouveau matériau pourrait être
un concurrent direct du silicium dans le domaine optique pour les télécoms.
1.1.3.4 Composants pour la détection
En ce qui concerne la partie détection, les résultats présentés en 2010 sont prometteurs
mais limités par des défauts structuraux présents au sein du diamant hétéroépitaxié pour
le domaine de la physique des particules [60]. En eﬀet, ce domaine de pointe permet de
caractériser les propriétés électroniques du matériau. On s’aperçoit donc que le princi-
pal point bloquant vient de la présence de nombreux défauts dans le cristal comme les
impuretés (azote) qui piègent les porteurs. Mais aussi, les défauts cristallins tels que les
dislocations dont la densité est supérieure à 5x108cm−2 [61]. La diminution des proprié-
tés s’observe en grande partie par des mesures d’eﬃcacité de collectes de charges (Charge
Collection Eﬃciency ou CCE en anglais) et de temps de vol (Time of ﬂight ou TOF en
anglais). Comme cela est détaillé en Annexe D, il est possible par ces mesures d’obtenir
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la sensibilité du détecteur, la mobilité ainsi que la durée de vie des porteurs de charge
dans ce semi-conducteur.
1.1.3.5 Composants neutroniques
Par ces défauts structuraux, l’équipe de M.Schreck exploite et met en avant le diamant
hétéroépitaxié pour des applications utilisant des neutrons. En eﬀet, la présence de ces
dislocations est caractéristique d’un cristal mosaïque. Ces défauts apparaissent lorsque le
diamant hétéroépitaxié présent dans les zones domaines décrites précédemment (§ 1.1.1.2)
coalesce lors de la croissance du ﬁlm. On obtient alors un pseudo monocristal dont les
plans d’atomes présentent un certain désordre d’orientation délimitant des blocs dans le
cristal (cf. Figure 1.24). Ce type de cristal est utilisé comme monochromateur à neutrons
permettant d’augmenter la réﬂectivité du faisceau incident à la diﬀérence des cristaux
parfaits qui entraînent une atténuation. En eﬀet, l’optimisation du ﬂux neutronique s’ob-
tient avec une mosaïcité adaptée à la divergence des faisceaux incidents (entre 0,2˚ et
0,5˚ ) et un rapport ∆λ/λ ≈ 1% correspondant à un bon compromis entre le ﬂux et la
résolution.
Figure 1.24 – Quels cristaux pour les monochromateurs à neutrons ? [62]
Une étude théorique de 2009 publié par Freund et al. rapporte que le diamant mo-
saïque est le meilleur candidat pour la réalisation de monochromateurs comparé au cuivre,
germanium ou graphite pyrolitique [63]. Ces données sont conﬁrmées par les récents tra-
vaux de Fischer et al. menés à l’Institut Laue-Langevin (ILL à Grenoble) [54]. Des ﬁlms
autosupportés de diamant hétéroépitaxié sur iridium ont été réalisés ayant une mosaïcité
répartie entre 0,2˚ et 0,8˚ (désorientations polaires mesurées en DRX). Ces valeurs sont
idéales pour la monochromatisation de neutrons thermiques et chauds pour une longueur
d’onde d’environ 1Å et moins.
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Figure 1.25 – Réﬂectivité calculée et expérimentale d’un monochromateur à base de deux diamant
mosaïque et (b) schéma de principe du futur monochromateur à neutrons avec l’empilement de cinq
diamant mosaïque pour l’ILL [62].
De plus, l’empilement de deux ﬁlms d’environ 100µm chacun a permis de mesurer un
pic de réﬂectivité de 45% pour une mosaïque de propagation de 0,31˚ à 1Å comme l’indique
la Figure 1.25 (a). Cette valeur correspond à 80% des valeurs théoriques pour un cristal de
200µm d’épaisseur avec le même écart de mosaïcité. Même à ce stade précoce, Courtois et
al. annoncent que les performances d’un tel système de ﬁlms de diamant empilés en termes
de réﬂectivité intégrée dépasse de 16% celui du meilleur cristal existant qui est le cuivre
[62]. Si l’on extrapole pour une pile de 500µm d’épaisseur (cf. Figure 1.25), il est possible
d’atteindre une réﬂectivité de plus de 60%. Un tel prototype monochromateur en diamant
d’une surface active de 15x15mm2 a été installé à l’ILL au printemps 2013. Néanmoins,
les premiers résultats présentés en septembre 2013 au congrés International Conference on
Diamond and Carbon Materials (ICDCM) ne correspondent pas aux valeurs théoriques
attendues.
1.1.3.6 Composants quantiques
Ce matériau hétéroépitaxié est utilisé aussi dans le domaine de la physique fondamen-
tale. Lors de la croissance des cristaux de diamant de taille nanométrique après le procédé
BEN, le silicium avec l’empilement Ir/YSZ est gravé par le plasma et se retrouve dans la
phase gaz. Celui-ci s’incorpore dans le diamant entrainant la formation de centres colorés
SiV luminescents à λ = 739nm. Ce procédé permet d’obtenir des centres luminescents
dans des nanocristaux de diamant épitaxié à la surface de l’iridium. On retrouve dans cer-
taines publications de Neu et al. qui étudient cette luminescence le diamant hétéroépitaxié
de l’équipe de Schreck [64, 65]. L’ensemble de ces domaines démontre que ce diamant
hétéroépitaxié peut intervenir dans de nombreuses applications. Cependant, sa qualité
cristalline est encore à améliorer aﬁn d’augmenter les propriétés de ce semi-conducteur
pour le domaine de l’électronique.
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1.1.4 Bilan
Quatre points principaux ont été exposés suite à cette première partie :
– Diamant hétéroépitaxié sur Ir/SrTiO3 = ensemble de cristaux faiblement désorientés
les uns par rapport aux autres et caractérisé par deux valeurs de désorientations que
sont le tilt et le twist
– Seulement quatre équipes dans le monde travaillent sur ce type de sujet depuis 1996.
En France, ce sujet a débuté au LCD avec la thèse d’Anthony Chavanne en 2007.
– Cette nouvelle voie de synthèse de diamant de haute qualité cristalline de façon
reproductible et sur de larges surfaces pourrait pallier les limites du diamant scCVD
produit à partir du HPHT.
– De nombreux domaines d’applications sont envisageables tels que par exemple l’élec-
tronique, la photonique et la détection à condition de maîtriser la qualité cristalline.
1.2 Verrous scientiﬁques et technologiques pour la
réalisation de diamant hétéroépitaxié sur iridium
Ce travail de recherche possède de nombreuses problématiques liées aux surfaces et
aux interfaces. Ici, j’ai décidé de mettre en avant les verrous scientiﬁques et technologiques
que l’on peut trouver au travers des publications sur ce sujet. Ces verrous représentent
mes trois axes pour la partie suivante qui sont :
– le dépôt de ﬁlm d’iridium épitaxié sur de larges surfaces
– la connaissance des mécanismes de nucléation du diamant hétéroépitaxié
– l’épaississement de ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur iridium
1.2.1 Dépôts de ﬁlms d’iridium épitaxié sur de larges surfaces
L’iridium épitaxié est aujourd’hui la seule voie pour obtenir du diamant de haute qua-
lité cristalline. Sachant que ce métal contenu dans des minerais est extrait chimiquement,
il n’existe pas d’iridium sous forme de monocristaux [66]. La méthode consiste à évapo-
rer l’iridium sur un substrat chauﬀé entre 800 et 1000˚ C ayant un désaccord de maille le
plus faible possible. Cette couche épitaxiée doit atteindre une épaisseur minimale qui est
de 150nm aﬁn d’être stable sous plasma [13]. En 1996, le premier substrat utilisé par
Sawabe était l’oxyde de magnésium (MgO) de taille 10x10mm2 dont ses caractéristiques
sont présentes dans le Tableau 1.5 [45]. En ce qui concerne Schreck et al., l’utilisation du
titanate de strontium (SrTiO3) est plus pertinente car le désaccord de maille est de 1,7%
comparé à 9,6% pour le MgO [67]. Ce type de substrat sera utilisé lors de cette thèse.
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Substrats MgO SrTiO3 α−Al2O3 YSZ/Si SrTiO3/Si
Structure cristalline cubique cubique hexagonal cubique cubique
Désaccord de maille avec
l’iridium (%)
9,6 1,7 1,2 <100> 25,4 1,7
(001) 11 <0001> (Ir/YSZ) (Ir/SrTiO3)
Coeﬃcient de dilation
thermique (10−6. K−1)
12,4 7,4 3,7 1 1
Constante diélectrique 9,6 300 11,5 - -
Orientation disponible
commercialement
(001) (001) (11-20) (001) (001)
(011) (011) (0001) (111) (111)
(111) (111) (1-100)
Surface disponible






















Tableau 1.5 – Caractéristiques des diﬀérents hétérosubstrats disponibles pour l’épitaxie de l’iridium.
Néanmoins, le problème majeur du SrTiO3 et du MgO est la diﬀérence importante
des coeﬃcients de dilatation thermique avec celui du diamant. Cette diﬀérence engendre
des contraintes importantes dans le diamant lors du refroidissement à la ﬁn de la synthèse
entraînant la délamination du ﬁlm. La Figure 1.26 montre que la contrainte thermique
calculée lors du procédé de croissance d’une couche de diamant est de : -8,3GPa pour le
MgO, -6,44GPa pour le SrTiO3 et -4,05GPa pour le saphir (α−Al2O3) [68].
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Figure 1.26 – Contrainte thermique calculée en fonction de la température de croissance du
diamant et du type d’empilement utilisé [68].
Comme l’indiquent Lee et al. dans la revue Nature, le saphir peut devenir le substrat
pour « The road to diamond wafer » [73]. Cependant un an après, Gsell et al. s’opposent
à ce nouveau substrat en réutilisant ce même titre pour présenter un nouvel empilement.
Il rapporte qu’il est possible de se rapprocher du coeﬃcient de dilatation thermique du
diamant. Son substrat correspond à un empilement sur silicium d’une couche tampon de
zirconate d’yttrium stabilisé (YSZ) de 20nm avant le dépôt d’iridium [68]. Cet empilement
Ir/YSZ/Si(001) est possible aussi sur silicium (111). L’apparition des domaines après
l’étape de nucléation valide un tel empilement [74]. Fischer et al. montrent qu’il est
possible d’obtenir cet empilement Ir/YSZ de haute qualité cristalline sur un silicium
(001) de 4 pouces comme l’indique la Figure 1.27 (a). Sur cette même Figure 1.27 (b), les
désorientations polaire et azimutale sont équivalentes aux autres dépôts d’iridium réalisés
sur MgO ou SrTiO3 [47].
Figure 1.27 – (a) Image optique d’un substrat (001) d’Ir/YSZ/Si. Les ﬂèches indiques les points de
mesure de l’analyse DRX. (b) Les valeurs de désorientations polaire (tilt) et azimutale (twist) du ﬁlm
d’iridium sur YSZ/Si(001) mesurées le long des ﬂèches [47].
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Enﬁn, un dernier empilement sur silicium peut permettre de solutionner la synthèse du
diamant hétéroépitaxié sur de larges surfaces. Lettieri et al. sont capables d’épitaxier par
jet moléculaire (EJM ou MBE en anglais) du SrTiO3 d’une centaine de nanomètres sur
silicium [69]. L’équipe de M.Schreck a déjà utilisé ces ﬁlms de SrTiO3/Si pour y déposer
l’iridium. Les résultats montrent que la nucléation par domaine est possible et que la
désorientation polaire du ﬁlm diamant est de 0,38˚ pour un ﬁlm de 16µm. Cette valeur
est moins bonne qu’avec tous les autres hétérosubstrats. Ceci vient de la désorientation
du ﬁlm d’Ir sur SrTiO3 égale à 0,57˚ comme l’indique le Tableau 1.5. Aﬁn d’obtenir une
bonne qualité cristalline du ﬁlm SrTiO3, il est nécessaire de réduire les vitesses de dépôt
d’un tel oxyde sur silicium par EJM. Cependant, l’épaisseur du ﬁlm ne dépasse pas les
quelques dizaines de nanomètre.
Le verrou technologique de l’approvisionnement potentiel de substrat d’iridium épi-
taxié sur de larges surfaces est résolu par certaines équipes en laboratoire. Cependant,
la taille du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié ne dépasse pas les quelques millimètres carrés
comme nous l’avons vu dans la partie § 1.1.2.2. Ce problème vient du prochain verrou
scientiﬁque qui est la maîtrise de l’apparition des domaines à la surface de l’iridium lors
de la nucléation assistée par polarisation.
Pour ﬁnir, au laboratoire LCD, nous travaillons avec l’INL sur ce même type de dépôt
SrTiO3/Si permettant d’aller vers de larges surfaces à l’avenir. Ceci s’inscrit dans le projet
ANR blanc (ANR-12-BS09-000) qui a été lancé en Janvier 2013 et regroupant deux autres
équipes nationales que sont le GEMAC (présent lors de la première thèse) et le Laboratoire
des Sciences des Procédés et des Matériaux (LSPM à Villetaneuse). Des premiers tests
concluants de dépôt d’iridium sur cet empilement Ir(200nm)/SrTiO3(20nm)/Si(300µm)
ont été réalisés durant la thèse d’Anthony Chavanne. La désorientation polaire du ﬁlm
d’iridium est légèrement meilleure que celle de l’équipe de M.Schreck (cf. Tableau 1.5). En
ce qui concerne la nucléation des domaines, des tests ont été réalisés au cours de ma thèse
mais ces résultats ne seront pas présentés dans ce manuscrit. L’ensemble du travail de
thèse portera seulement sur l’empilement Ir/SrTiO3(001) choisi lors de la thèse d’Anthony
Chavanne [13].
1.2.2 Connaissance précise des mécanismes de nucléation du
diamant hétéroépitaxié
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est possible à partir de la méthode BEN de Yugo. La densité de cristaux épitaxiés est
de l’ordre de 109cm−2 [61]. Cette forte densité est atteinte grâce à un phénomène mal
connu qui est l’apparition des domaines à la surface de l’iridium. Le Tableau 1.6 nous
apprend qu’il est possible d’obtenir les domaines à partir de deux types de réacteurs.
L’équipe de Sawabe utilise un plasma activé par courant continu (DC-CVD) tandis que
les autres équipes utilisent un plasma activé par micro-ondes (MP-CVD). Pour le système
DC-CVD, la polarisation est appliquée durant quelques minutes et à haute pression par
rapport au MP-CVD où le temps est plus proche de l’heure et à basse pression. Cette
diﬀérence entre les deux systèmes au niveau du temps de polarisation est due
aux conditions DC (couple puissance/pression) qui permettent de produire
une forte densité ionique sur une surface de quelques millimètres carrés d’où
la température élevée.
Néanmoins, l’élément commun de ces deux types de plasma correspond à la zone
d’interaction plasma/surface lors de la polarisation. Dans la partie suivante, nous allons
détailler cette zone qui est la gaine cathodique comme décrit dans la partie § 1.1.1.2 et
par Lister et al. [75].


















[45] DC-CVD 1996 - 120 2 -250 10 900
[76, 77, 78] DC-CVD 2001 - 153 2 -150 2 900
[79, 70] MP-CVD 1998 300 40 3 -200 6 700
Allemagne
[67] MP-CVD 2000 1100 30 5 -250 60 700
[53, 80, 80] MP-CVD 2003 1100 30 5 -250 45 700
Etats-Unis
[81, 71, 82] MP-CVD 2003 700 24 2 -200 60 700
Tableau 1.6 – Paramètres de la nucléation assistée par polarisation pour l’hétéroépitaxie du diamant
sur iridium des diﬀérentes équipes.
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1.2.2.1 Rôle de la gaine cathodique
Comme l’indique la Figure 1.28, la gaine cathodique est une zone d’interaction située
entre le plasma et la surface de l’iridium. Le champ électrique produit lors de la polarisa-
tion de l’échantillon permet l’accélération des ions du plasma vers sa surface. Lors de cette
interaction plasma/surface, de nombreuses réactions physico-chimiques se produisent. Les
espèces ioniques peuvent diﬀuser en surface et en volume, s’adsorber mais aussi s’implan-
ter par bombardement grâce à l’énergie cinétique accumulée durant la traversée de la
gaine.
Figure 1.28 – Description phénoménologique des mécanismes lors de l’interaction d’un plasma et
d’une surface polarisée [13].
Dans le cas du diamant sur silicium, Barrat et al. ont montré l’importance de cette
zone pour la nucléation et la croissance simultanée du diamant durant le BEN. En eﬀet, il
spéciﬁe qu’il existe une corrélation entre les hétérogénéités de la nucléation du diamant sur
silicium et la localisation de la lueur intense associée à la gaine cathodique [83]. D’autres
études montrent aussi que la forme et l’homogénéité de cette gaine sont gouvernées en
partie par la géométrie du réacteur, du porte substrat et de la surface de l’échantillon
qui l’entoure. Par exemple, Bonnauron et al. ont mis en évidence que le champ électrique
est beaucoup plus intense à l’extrémité d’un plot micrométrique qu’à sa base lors de la
polarisation (cf. Figure 1.29 (a)). Cette diﬀérence de champ provoque une déformation de
la gaine à cause de l’eﬀet d’antenne [84]. Grâce à son étude, des pointes en silicium ayant
une base évasée ont été réalisées permettant leur recouvrement total par le diamant lors
du BEN (cf. Figure 1.29 (b). Ce type de procédé technologique est utilisé au LCD pour
réaliser des implants neuronaux [85].
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Une autre étude MPCVD réalisée par Zhang et al. montre quant à elle l’inﬂuence de
la géométrie du porte substrat sur la croissance des feuillets de graphène [86]. Comme
l’indique la Figure 1.29 (c), l’orientation des feuillets de graphène dépend de celle du ﬂux
ionique imposé par la gaine pendant le BEN qui est induit par un porte substrat de forme
soit rectangulaire ou soit en anneau.
Figure 1.29 – (a) Inﬂuence de la hauteur de pilier sur la forme de la gaine (b) piliers en silicium
recouvert de diamant après BEN pour microélectrodes [84] et (c) Inﬂuence du porte substrat sur la
croissance orientée des feuillets de graphène dépendant de la forme de la gaine [86].
Dans le cas du diamant sur iridium, existe-t-il aussi une corrélation entre l’inhomogé-
néité des zones hétéroépitaxiées à la surface comme le représente la Figure 1.30 de Fujisaki
et al. et celle de la gaine [87] ?
Figure 1.30 – Schéma de la surface après croissance comportant diﬀérents types de diamant
(épitaxié ; épitaxié rugueux et polycristallin) [87].
Ce type de corrélation est diﬃcile à mettre en évidence car il n’existe pas de moyens
de détection in situ de ces domaines lors de leur nucléation durant le BEN contrairement
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au silicium avec le suivi du courant de polarisation. La Figure 1.31 de Regmi et al. montre
en eﬀet qu’il n’y a pas de comportement particulier du courant de polarisation pouvant
être associé à la signature des domaines sur iridium. Néanmoins, ces graphiques nous
apprennent que les conditions de nucléation des domaines correspondent à une fenêtre
restreinte. Ces conditions sont comprises entre 120-170V pour la tension de polarisation
et 1,5-2% de méthane dans son cas [82].
Figure 1.31 – Dépendance de la densité de nucléation des cristaux de diamant dans les domaines et
le courant de polarisation en fonction de : a) la tension de polarisation à une concentration en méthane
de 1%, et b) la concentration de méthane dans H2 à une tension de polarisation -150V [82].
1.2.2.2 Formation et caractérisation des domaines
De nombreuses études des domaines ont été menées en utilisant diﬀérents outils de
caractérisation. On peut regrouper ces études en deux catégories qui sont la morphologie
et la chimie de surface des domaines.
Morphologie des domaines
Le premier outil permettant de conﬁrmer la présence des domaines à la surface de
l’iridium est le MEB. La forme de ces domaines est de type circulaire (cf. Figure 1.32
(a)). Cependant, il existe une deuxième forme qui n’a été mentionnée qu’une seule fois
dans les publications et qui est de type fractal. Ces domaines sont représentés par la
Figure 1.32 (b) comme le décrivent Brescia et al. [88].
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Figure 1.32 – Deux formes de domaines : (a) circulaire et (b) fractale [88].
L’ensemble des analyses répertoriées dans la littérature correspond aux domaines cir-
culaires. L’AFM met en évidence que ces domaines ne sont pas déposés à la surface. Gsell
et al. ont démontré qu’ils étaient présents à une pronfondeur de 1nm par rapport à la
surface de l’iridium (cf. Figure 1.33) [89].
Figure 1.33 – (a) Image AFM de la surface d’iridium présentant un domaine et (b) analyse de la
diﬀérence de hauteur de ce domaine [89].
Le plus surprenant est qu’à cette échelle nanométrique, aucun cristal de diamant
n’a été observé que ce soit à l’extérieur ou à l’intérieur des domaines. Deux analyses
complémentaires TEM de ces domaines menées par Hörmann et al. et Brescia et al. n’ont
pas permis de détecter la présence de diamant après le BEN [90, 91]. Seulement après
quelques secondes de croissance, il est possible de détecter ces nanocristaux épitaxiés à
l’iridium comme l’indique la Figure 1.34.
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Figure 1.34 – Coupes TEM montrant (a) seulement une couche amorphe à la surface de l’iridium
après le BEN et (b) un nano-cristal de diamant épitaxié à l’iridium après 5 secondes de croissance [90].
Chimie de surface et diﬀraction des domaines
L’ensemble des équipes aﬃrment que suite au BEN, la surface de l’iridium est recou-
verte de carbone désorganisé comme le justiﬁe l’analyse par spectroscopie des photoélec-
trons (XPS en anglais) réalisée par Ohtsuka et al. [45]. Par spectroscopie des électrons
Auger, Schreck et al. sont plus précis et annoncent que cette couche de carbone est com-
posée de phases sp2 et sp3 [92]. A partir de leur domaine d’expertise, chaque équipe tente
de sonder chimiquement cette phase sp3 qui n’est pas visible structurellement en TEM.
Le Tableau 1.7 fait l’inventaire de ces techniques de caractérisations.
Abréviations Appelation en français Equipes Résultats
XANES
Spectroscopie de structure près du
front d’absorption de rayons X




Spectroscopie de pertes d’énergie
d’électrons à haute résolution
Hoﬀman et al. [94]
sp3
détectable
LEED Diﬀraction d’électrons lents
Kono et al. [78]




Diﬀraction des électrons de haute
énergie en géométrie de réﬂexion
Gsell et al. [95]
Brescia et al. [91]
sp3 non
détectable
XPD Diﬀraction des photoelectrons
Kono et al. [78]
Gsell et al. [95]
sp3
détectable
Tableau 1.7 – Techniques d’analyses de chimie de surface utilisées pour l’étude de la composition des
domaines.
Ici, seulement deux de ces techniques qui sont l’HR-EELS et l’XPD présentes dans le
Tableau 1.7 permettent de détecter une signature diamant à la surface de l’irdium après
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le BEN.
Dans la littérature, Hoﬀman et al. décrivent qu’un domaine est constitué de phases
sp3 hydrogénées dans une matrice amorphe de carbone sp2 hydrogéné [94]. La Figure 1.35
(a) est l’un des graphes HR-EELS de leur publication montrant l’existence de modes de
vibration des liaisons C-C et du phonon optique caractéristique du diamant. Cette couche
amorphe recouvre la totalité de la surface d’iridium. De plus la taille de ces cristaux de
diamant stable probablement de l’ordre du nanomètre laisse supposer une taille de nucleus
extrêmement faible. Les analyses LEED [78, 95] et RHEED [95, 91] n’ont pas permis de
détecter une orientation préférentielle de ces cristaux de diamant à la surface de l’iridium.
L’information a été obtenue avec des analyses XPD. Cette technique permet de détecter
un ordre cristallin à courte portée de la longueur d’un plan atomique. La Figure 1.35 (b)
regroupe la ﬁgure de diﬀraction de la surface après BEN comparée à la référence diamant
démontrant bien qu’il y a présence de diamant après cette étape. Suite à ces analyses
XPD [78, 95], Kono et al. montrent l’existence de quelques dizaines d’atomes de diamant
peuvent se former au sein des domaines, en relation d’épitaxie avec l’iridium après le
BEN.
Figure 1.35 – (a) Spectres HR-EELS démontrant la présence de modes de vibration des liaisons
C-C et du phonon optique caractéristique du diamant [94] et (b) ﬁgures de diﬀraction XPD conﬁrmant
la présence de diamant [95] à la surface de l’iridium après BEN.
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1.2.3 Épaississement de ﬁlms de diamant hétéroépitaxié sur iri-
dium
La croissance CVD du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur iridium est le troisième
verrou technologique. Dans la littérature, très peu d’informations sont rapportées concer-
nant cette étape. De plus, les conditions de croissance dépendent du domaine d’application
visé. Ici, trois points doivent être contrôlés correspondant au taux de recouvrement des
domaines, la mosaïcité et les contraintes du ﬁlm.
1.2.3.1 Le taux de recouvrement des domaines
Dans le cas de la thèse d’Anthony Chavanne, la Figure 1.36 montre l’importance
de la maîtrise de l’apparition des domaines sur l’ensemble de l’iridium. L’échantillon de
référence 1593 obtenu après 130h de croissance indique que le diamant hétéroépitaxié
est présent seulement en bordure de l’échantillon. Le centre de l’échantillon quant à lui
est couvert de diamant polycristallin. Cette inhomogénéité du taux de recouvrement des
domaines ici localisée en bordure avant l’étape de croissance peut être un inconvénient.
Sachant que la vitesse de croissance du diamant polycristallin est plus rapide que celle du
monocristal pour les mêmes conditions de plasma, celui-ci peut interférer avec les parties
hétéroépitaxiées et dégrader sa qualité cristalline lors de la croissance.
Figure 1.36 – Image optique de l’échantillon 1593 de la thèse d’Anthony Chavanne [13].
Pour diminuer ce risque lorsque le taux de recouvrement de domaines est faible, An-
thony Chavanne propose d’utiliser la méthode de Wild et al. décrite précédemment par
l’équation (1.1). En favorisant la croissance des faces (111), il est possible de sélectionner
les cristaux épitaxiés et ensuite par ouverture de la face (001), la coalescence des cristaux
épitaxiés est maximisée. Néanmoins, cette méthode présente des inconvénients. L’ouver-
ture des faces (001) se fait à faibles pourcentages de méthane entraînant une vitesse de
croissance lente. De plus, des macles peuvent se former dans ces conditions correspon-
dant à une nucléation secondaire sur les faces des cristaux. Pour éviter ces désagréments,
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l’ajout d’azote en très faible quantité (quelques ppm) permet d’améliorer la qualité de la
face (001) [96]. L’étude de Dunst et al. de l’équipe de Schreck reporte aussi que cet ajout
permet d’augmenter la vitesse de croissance du diamant et atteindre 0,9µm/h sur iridium
[97]. Par contre, si le matériau ﬁnal doit être utilisé en tant que détecteur, la présence de
l’azote n’est pas envisageable. Ceci correspondra à notre strategie lors de l’épaississement
des ﬁlms de diamant hétéroépitaxiés (cf. chapitre 5).
1.2.3.2 La mosaïcité du ﬁlm diamant
Dans le domaine de l’hétéroépitaxie du diamant, la texturation du ﬁlm a son impor-
tance pour réduire la mosaïcité du ﬁlm. En eﬀet dans le cas où deux cristaux voisins
ont un faible angle de désorientation entre eux (désorientation azimutale dans le plan
du substrat), il peut y avoir annulation du joint de grain lors de la coalescence avec une
croissance texturée adaptée. Ce phénomène dit de disclinaison démontré par Michler et
al. [98] et repris par Jiang et al. permet la soudure de deux cristaux de diamant n’en
formant plus qu’un [99] comme le décrit la Figure 1.37 (a). L’angle critique ωcrit en des-
sous duquel la disclinaison est favorable dépend de la taille initiale des cristaux avant la
coalescence. Schreck et al. ont réalisé un calcul donnant par exemple pour une taille de
cristal de 10µm, un angle critique égal à 0,03˚ [61]. Les schémas (b) et (c) de Figure 1.37
résument les deux cas possibles par rapport à l’angle critique.
Figure 1.37 – (a) Modèle schématique décrivant la fusion des grains et la disparition des
dislocations qui, initialement sont logées dans le plan de désorientation entre les grains [61], (b)
Propagation de la dislocation lors de la coalescence entre deux grains (ω>ωcrit) et (c) apparition d’un
plan de disclinaison (ω<ωcrit) stoppant la dislocation pour créer un monocristal à partir de deux [13].
Ce phénomène permettant de réduire l’apparition des joints de grains et par consé-
quence celle des dislocations est favorable pour l’obtention d’une qualité de ﬁlm proche
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monocristallin. De plus, celui-ci est ampliﬁé lorsque le ﬁlm s’épaissit car la désorientation
du ﬁlm diminue considérablement comme nous l’avons décrit auparavant (cf. Figure 1.13).
1.2.3.3 Les contraintes du ﬁlm diamant
La réduction des défauts cristallins lors de la croissance du ﬁlm a une inﬂuence directe
sur la présence de contraintes dans le ﬁlm diamant. Dans le cas du diamant hétéroépitaxié
sur silicium, Jiang et al ont montré que l’ajout de bore dans la phase gaz favorisait un
mode de croissance latérale par marche permettant de réduire la désorientation des grains
et par conséquence l’apparition de défauts lors de la coalescence entre ces grains [99].
Sans utiliser d’ajout d’impureté, il existe deux autres moyens pour reproduire le même
eﬀet qui est d’obtenir une meilleure coalescence sans défauts. Dans le domaine de la
cristallographie, la surcroissance latérale Epitaxial Lateral Overgrowth (ELO) est en eﬀet
souvent utilisée pour améliorer la structure interne et la qualité de la surface du cristal
lors de la synthèse par exemple du GaN par masquage [100]. Mais aussi, la croissance
par marche ou step ﬂow recensée dans la littérature de l’hétéroépitaxie du diamant sur
iridium peut être une voie pour améliorer la diminution des défauts.
Croissance step ﬂow
Figure 1.38 – Représentation schématique d’un échantillon oﬀ axis caractérisé par sa désorientation
polaire ou tilt pour favoriser la croissance latérale [101].
Première voie, Gsell et al. proposent d’utiliser non pas des substrats plans mais ayant
une rotation polaire de quelques degrés appelée substrat oﬀ-axis [102]. L’oﬀ-axis peut être
comparé à une surface avec des marches ayant subi une rotation sur elles-mêmes comme
l’indique le schéma de Powel et al. (cf. Figure 1.38) [101]. Certaines équipes comme
Kaneko et al. réalisant la croissance scCVD utilise des HPHT oﬀ-axis pour améliorer la
qualité cristalline et abaisser le nombre de défauts (dislocations) [103].
Cette inclinaison favorisant la croissance latérale améliore aussi la tenue mécanique
du ﬁlm diamant par rapport à l’iridium d’après Dunst et al. [97]. Le dernier type de
substrat qu’utilise M.Schreck est Ir/YSZ/Si(001) oﬀ-axis 4˚ [104] de 1mm d’épaisseur.
Néanmoins, la présence de dislocations est toujours présente en nombre réduit causé par
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la contrainte anisotrope de ce type de surface passant de >1010cm−2 à <108cm−2
lorsque le ﬁlm de diamant atteint une épaisseur de 1mm [105].
Croissance ELO
Figure 1.39 – (a) Procédé de croissance du diamant hétéroépitaxié à motifs [106], (b) diﬀérentes
orientations des motifs pouvant être réalisées après le BEN et (c) vue de motifs orientés après croissance
du diamant hétéroépitaxié (vitesse de croissance latérale dépendante de l’orientation des motifs) [107].
Deuxième voie, la technique mise en place par Sawabe se rapproche plus de celle
utilisée pour la croissance épitaxiale du GaN et de l’InP. Ando et al. réalisent des motifs
à l’aide de masques en résine après le BEN à la surface des domaines (cf. Figure 1.39 (a))
[106]. Grâce à son étude, ils ont pu mettre en évidence des vitesses de croissance latérale
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ayant un facteur 4,9 par rapport à la croissance verticale pour une angle de motifs 60˚ (cf.
courbe Figure 1.39 (d)). Ces vitesses s’obtiennent à des orientations préférentielles ici 60˚
dépendant aussi des conditions expérimentales de synthèse [107]. Cette méthode permet
de réduire les contraintes dans le cristal lorsque le diamant coalesce.
Figure 1.40 – Ensemble de cartographies Raman en vue de coupe transversale du diamant
hétéroépitaxié dont les motifs étaient orientés suivant <100> (a) largeur à mi-hauteur et (b) position
du pic dimant suivant l’épaisseur du ﬁlm [108].
La mesure Raman de la largeur à mi-hauteur ainsi que de la position du pic principal
du diamant (cf. Figure 1.40 (a) et (b)) permet de montrer cette amélioration lorsque
les motifs sont réalisés suivant la direction <100> [108]. Cette technique semble être la
plus adaptée pour la croissance du diamant hétéroépitaxié sur iridium car elle a permis
d’obtenir un substrat autosupporté d’une taille de 1 pouce comme l’indique la Figure 1.41
[109]. La société spin oﬀ AGD MATERIAL issue du groupe de Sawabe produit à l’heure
actuelle ce type de substrat dans l’optique d’une prochaine commercialisation.
Figure 1.41 – Diamant hétéroépitaxié sur iridium d’une surface de (a) 10x10mm2 et (b) 1 pouce
[109].
Cependant, la partie lithographie est assez contraignante rajoutant une étape au pro-
cédé. La gravure par l’argon des motifs entraînant la rugosiﬁcation de l’iridium peut créer
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des sites pour la croissance du diamant polycristallin et donc rajouter des contraintes dans
le ﬁlm ﬁnal. Cette dernière étude permet clairement de voir que la croissance du diamant
sur iridium engendre d’énormes contraintes à l’interface (cf. Figure 1.40). Ces contraintes
thermiques et internes peuvent apparaître durant la croissance par la température du
plasma mais aussi lorsque le ﬁlm atteint une épaisseur critique. Ceci peut entraîner la rup-
ture du ﬁlm lorsque cette épaisseur critique est atteinte (à partir de quelques microns).
Mais aussi, cette délamination peut intervenir lors du refroidissement de l’échantillon
après coupure du plasma lorsque le cristal relâche ces contraintes internes.
1.2.4 Bilan
Cette partie a permis de souligner les diﬀérents verrous à la fois scientiﬁques et tech-
nologiques qui restent à solutionner avant de pouvoir industrialiser ce type de procédé de
synthèse. Ces verrous sont :
– Maîtrise de l’approvisionnement du substrat d’iridium qui peut être déposé sur
diﬀérents hétérosubstrats tels que le MgO, SrTiO3 et le saphir. Seul, l’équipe de
M.Schreck est capable de produire en laboratoire de recherche des substrats d’Ir/YSZ/Si
de 4 pouces levant ainsi le verrou en vue de la large surface.
– La compréhension des mécanismes de formation des domaines pour leur homogé-
néisation à la surface de l’iridium. La gaine cathodique semble jouer un rôle crucial
comme pour l’hétéroépitaxie du diamant sur silicium.
– Pallier le développement des contraintes thermiques et internes du matériau lors de
l’épaississement du ﬁlm diamant aﬁn de limiter la présence des défauts structuraux
tels que les dislocations.
Après avoir mis en avant ces diﬀérents verrous, les objectifs de la thèse peuvent être
clariﬁés et détaillés à partir des résultats obtenus par Anthony Chavanne au LCD. Ce
dernier point correspond à la partie suivante.
1.3 Objectifs de la thèse
Le but de cette thèse est de poursuivre les travaux débutés et résumés par le Ta-
bleau 1.8 par Anthony Chavanne s’intitulant « Hétéroépitaxié du diamant sur iridium
» [13]. La démarche entreprise suit les diﬀérents verrous technologiques présentés aupa-
ravant. Au travers de trois axes de recherche présentés en détail par la suite, un eﬀort
continuel a été mené sur l’optimisation et la ﬁabilité du procédé. L’application s’inscrit
dans le domaine de la détection en dosimétrie pour la radiothérapie. Une équipe au sein
du LCD possède déjà cette compétence. La thèse menée actuellement par Fanny Marsolat
vise à intégrer le diamant scCVD en tant que dosimètre. Ses détecteurs ont été testés dans
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de nombreux hôpitaux en France démontrant leur ﬁabilité surtout pour la radiothérapie
stéréotaxique par mini-faisceau [110].
Dans notre cas, l’utilisation du diamant hétéroépitaxié pour la dosimétrie médicale
est nouvelle. Des tests de détection alpha et X seront envisagés durant cette thèse pour
caractériser ces ﬁlms de diamant. Une sélection des meilleurs échantillons pourra être
faite dans un futur proche aﬁn de les intégrer eux-aussi comme dosimètre. Ce nouveau
matériau synthétisable sur de larges surfaces et de façon reproductible peut donc être
une alternative d’approvisionnement du diamant de haute qualité cristalline comme le
scCVD.
Résultats de thèse Anthony
Chavanne
Objectifs de ma thèse
Axe 1 Substrat
iridium
Dépôt Ir sur SrTiO3 réalisé à
l’IPCMS*
Réalisation et maîtrise du dépôt Ir




en bordure de l’échantillon)





Épaississement avec azote (surface
épitaxiée < 9 mm2) Tilt : 0,3˚
Twist : 0,7˚ pour 80 µm d’épaisseur
- Épaississement sans azote -
Reproductibilité sur 5x5 mm2
Vers
l’application
Non utilisable pour l’électronique à
cause de la présence de l’azote
Caractérisation du matériau pour
la dosimétrie (mesure alpha et X)
Tableau 1.8 – Résultats principaux obtenues par Anthony Chavanne durant sa thèse et objectifs de
ma thèse.
1.3.1 Réalisation et maîtrise du dépôt d’iridium sur SrTiO3
Le substrat de base sélectionné par Anthony Chavanne pour réaliser l’épitaxie d’iri-
dium est le SrTiO3(001). La taille du SrTiO3 fourni par CrysTec correspond à 10x10mm2
avec une épaisseur de 500µm. L’épitaxie par jet moléculaire (EJM ou MBE en anglais)
de l’iridium (200nm) sur SrTiO3 a été réalisée par Jacek Arabski de l’IPCMS. Les échan-
tillons étaient découpés à la scie diamant pour obtenir quatre échantillons d’une taille de
5x5mm2.
Cependant, la collaboration avec l’IPCMS a pris ﬁn après la soutenance d’Anthony
Chavanne. Le premier travail de ma thèse a donc été de trouver une solution pour réaliser
l’épitaxie de l’iridium sur SrTiO3 au LCD. Ce travail permet d’être autonome sur l’en-
semble du procédé allant du dépôt d’iridium à la croissance puis l’intégration du diamant
comme dosimètre au sein d’un même laboratoire, le LCD. Un bâti d’épitaxie d’iridium
spéciﬁque à nos besoins doit être développé (cf. Chapitre 2).
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Après l’évaporation de l’iridium, l’homogénéité en épaisseur et la qualité cristalline
des couches épitaxiées sur SrTiO3 seront quantiﬁées. Pour ce deuxième point, c’est grâce
à une collaboration avec Bertrand Vilquin et Romain Bachelet de l’INL qu’il sera possible
de connaître avec précision les désorientations polaire et azimutale par DRX des substrats
réalisés. Une étude de l’inﬂuence de la vitesse de dépôt et de la température de l’échantillon
permettra d’optimiser la qualité cristalline de ces ﬁlms d’iridium. De plus, cette variété
d’échantillon sera utile pour l’étude des mécanismes des domaines lors du BEN.
1.3.2 Amélioration de l’homogénéité des domaines sur 5x5mm2
et compréhension de leur formation
Pour pouvoir étudier la formation des domaines lors du BEN, un grand nombre de
paramètres du réacteur MPCVD doivent être ﬁxés. La fenêtre des conditions plasmas
pour la nucléation des domaines sur iridium sera donc inchangée par rapport à la thèse
d’Anthony Chavanne. L’usinage de porte-substrats spéciﬁques fera partie des multiples
optimisations du réacteur MPCVD. L’homogénéité sur 5x5mm2 ainsi que la reproducti-
bilité permettra de corréler plus tard l’inﬂuence de chaque paramètre expérimental tel
que la puissance micro-onde, la pression ou le débit des gaz à la formation des domaines.
La ﬁabilité du procédé correspondant à l’obtention des domaines sur 5x5mm2 ainsi que
le taux de recouvrement feront l’objet d’une quantiﬁcation (cf. Chapitre 2).
Pour la partie compréhension des domaines, le système appelée DIADEME du LCD
correspondant à un réacteur MPCVD couplé à un ensemble ultravide (UHV en anglais)
permettra de réaliser des analyses séquentielles sans remise à l’air de l’échantillon. L’in-
teraction plasma/surface sera étudiée in situ à l’aide par exemple d’analyses de la chimie
de surface par XPS. De plus, la morphologie des domaines et leurs évolutions au cours du
temps de polarisation seront suivies par analyse d’images prises par MEB. D’autres tech-
niques seront aussi mises en place soit au laboratoire telles que l’AFM et l’ellipsométrie ou
soit par de nouvelles collaborations telles que le Raman (LEPMI avec Michel Mermoux)
et le nano-Auger (CEFS2 avec Muriel Bouttemy) (cf. Chapitre 3 et Chapitre 4).
1.3.3 Croissance homogène et reproductible de ﬁlms de diamant
hétéroépitaxié sur 5x5mm2
L’épaississement des couches de diamant d’une centaine de microns se fera en deux
étapes. Le réacteur DIADEME permettra d’obtenir une couche nanométrique de diamant
d’environ 60nm d’épaisseur plus ou moins coalescé à partir des domaines. Cette couche
appelée « template » sera épaissie dans un deuxième réacteur dédié à la croissance mo-
nocristalline. Ce réacteur nommé Naboo est adapté à la croissance longue sans azote.
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Au LCD, ce réacteur permet déjà la croissance du diamant scCVD à partir du HPHT.
La connaissance de ce type de croissance de haute qualité cristalline sera un plus. Ceci
permettra de réaliser la reprise de croissance des domaines sans azote à la diﬀérence des
substrats réalisés par Anthony Chavanne.
Toujours avec l’aide de l’INL, la qualité cristalline des ﬁlms de diamant sera mesurée
par DRX mais aussi caractérisée par analyses MEB et Raman. Notre stratégie d’éviter
l’utilisation de l’azote nous permettra de mesurer les propriétés électroniques du diamant
hétéroépitaxié en tant que détecteur. Grâce à l’équipe de dosimétrie, nous mettrons donc
en oeuvre des mesures alpha et X en vue d’une application en dosimétrie (cf. Chapitre 5).
1.3.4 Application : premiers tests alpha et X en vue de la dosi-
métrie
La radiothérapie est une méthode de traitement des cancers, utilisant des radiations
ionisantes de type rayons X (RX) pour détruire les cellules cancéreuses en bloquant leur
capacité à se multiplier. Ce type de détecteur permet de mesurer avant tout traitement
le proﬁl de dose de la source X. A partir de ce proﬁl, l’irradiation peut être localisée et
a pour but de détruire toutes les cellules tumorales tout en épargnant les tissus sains
périphériques. Le diamant est l’un des matériaux utilisés pour ce type de mesure.
Le premier avantage est sa densité élevée par rapport au silicium 3,52g.cm−3. Le
volume de détection peut donc être réduit tout en gardant un bon rapport signal sur
bruit durant les mesures de dose et une bonne sensibilité sur la réponse du détecteur.
De plus, la résolution du proﬁl de dose est bien meilleure avec de tels volumes (exemple
0,4mm3) permettant de mieux déﬁnir les zones de pénombre comme l’a démontré Marsolat
et al. (cf. Figure 1.42 (a)) [110]. Ces zones de pénombre correspondent aux régions en
bordure de champ où le débit de dose change rapidement en fonction de la distance de
l’axe central. Mieux la zone de pénombre est connue et plus on évite d’iradier les tissus
sains lors du traitement en radiothérapie. Ce résultat conforte la possibilité d’utiliser le
diamant comme dosimètre pour la radiothérapie par mini-faisceaux.
Le principe de fonctionnement d’un dosimètre exposé en Figure 1.42 (b) consiste à
mesurer le courant induit au sein du diamant par le passage d’un rayonnement X. L’origine




Figure 1.42 – (a) Proﬁl de dose à partir de trois détecteurs (diode silicium, ﬁlm Gafchromique et
diamant scCVD) dont le scCVD permet une meilleure déﬁnition des zones de pénombres [110] et (b)
schéma d’un diamant métallisé sous rayonnement équivalent au dosimètre [13].
Le deuxième avantage du diamant est qu’il est équivalent eau. C’est-à-dire que son
numéro atomique Z=6 est proche de l’eau Z=7,4 qui lui-même est proche du tissu humain.
Cette caractéristique permet de n’avoir aucune dépendance en énergie avec la dose. La
calibration du dosimètre est beaucoup plus simple car le courant est directement propor-
tionnel à la dose délivrée au patient.
La sensibilité et la dépendance en énergie du détecteur sont fortement liées à la qualité
cristalline du diamant. Les défauts cristallins tels que les dislocations ainsi que l’azote sont
à l’origine du piégeage des paires électrons-trous. C’est donc à partir de tests préliminaires
au LCD par mesures alpha et X que nous pourrons caractériser ce matériau hétéroépitaxié
en vue de la dosimétrie. Des valeurs telles que l’eﬃcacité de collecte de charges et de
temps de vol donneront un premier aperçu de la sensibilité du matériau en tant que
détecteur ainsi que la durée de vie des porteurs de charges dans ce type de semi-conducteur
intrinsèque (cf. Chapitre 5).
1.4 Conclusion
Au travers de ce premier chapitre, nous avons étudié l’origine de la synthèse du dia-
mant hétéroépitaxié sur iridium et ses acteurs. Ce type de matériau encore à l’état de
recherche possède un fort potentiel pour la production de diamant de haute qualité cris-
talline de façon reproductible sur de larges surfaces. De nombreux domaines d’application
sont envisageables. Par contre pour prétendre un jour industrialiser ce type de procédés,
des verrous scientiﬁques tels que la compréhension des mécanismes de formations des do-
maines et la réduction des défauts structuraux lors de l’épaississement d’un tel matériau
sont à maîtriser.
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En France, la thèse d’Anthony Chavanne a été le premier travail réalisé à partir d’un
tel hétérosubstrat qui est l’iridium. Le Tableau 1.8 donne les principaux résultats qu’il a
pu obtenir. A partir de ses données, j’ai pu extraire mes objectifs pour la réalisation de
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De l’iridium épitaxié sur SrTiO3 au ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
homogène sur 5x5mm2
Introduction
Un des premiers verrous technologiques mentionné dans le chapitre précédent cor-
respond à la réalisation des hétérosubstrats à base d’iridium. Dans le cadre de la thèse
d’Anthony Chavanne, l’épitaxie d’iridium sur SrTiO3 était réalisée à l’institut de Physique
et Chimie des Matériaux de Strasbourg (IPCMS) par Jacek Arabski dont la collaboration
s’est terminée en 2010. Sachant que la qualité cristalline de cette couche métallique est un
élément clé pour l’hétéroépitaxie du diamant, il était nécessaire d’en maîtriser son dépôt
au sein de notre laboratoire.
Tout d’abord, cette autonomie nécessite le développement d’un bâti d’épitaxie et l’op-
timisation du dépôt d’iridium sur SrTiO3. Ensuite, à partir de la fenêtre restreinte de
nucléation des domaines sur iridium découverte par Anthony Chavanne [13], les dif-
férentes étapes du procédé de nucléation seront discutées une par une. Ceci permettra
de déterminer l’étape clé permettant d’homogénéiser ces domaines sur l’ensemble d’un
échantillon de taille 5x5mm2. Cette homogénéisation dépendra fortement de l’optimisa-
tion du procédé de nucléation au sein d’un réacteur MPCVD DIADEME. La ﬁabilité et
la reproductibilité du procédé seront quantiﬁées.
2.1 Élaboration de couches d’iridium épitaxiées sur
SrTiO3
2.1.1 Développement d’un bâti d’épitaxie d’iridium
Le choix du substrat de type SrTiO3 a été sélectionné lors de la thèse d’Antony Cha-
vanne pour sa disponibilté en larges surfaces, ses orientations cristallographiques dis-
ponibles ainsi que le paramètre de maille et la diﬀérence des coeﬃcients de dilatation
thermique entre l’iridium et le substrat. A partir de cet empilement Ir/SrTiO3, Anthony
Chavanne a montré la possibilité d’obtenir des désorientations cristallines des ﬁlms de
diamant équivalentes à la littérature (cf. Chapitre 1 § 1.3). Cet empilement représenté
par la Figure 2.1 est détaillé ci-dessous :
– un substrat de SrTiO3 d’orientation (001) de structure pérovskite (ABO3) et de
taille 10x10mm2 avec une épaisseur de 500µm poli sur une seule face. Ce type
d’échantillon est acheté auprès de la compagnie CrysTec qui garantit un angle de
découpe selon le plan (001) avec une désorientation polaire inférieure à 0,05˚ ainsi
qu’une rugosité moyenne quadratique (RMS) inférieure à 0,1nm sur 2x2µm2 ;
– une couche mince de 200nm d’iridium réalisée par épitaxie par jet moléculaire (EJM)
à l’Institut de Physique et Chimie des Matériaux de Strasbourg (IPCMS).
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Figure 2.1 – Empilement du substrat d’Ir/SrTiO3(001).
Un des premiers travaux réalisés lors de ma thèse a été de trouver une solution pour
l’approvisionnement et la maîtrise du dépôt d’iridium sur SrTiO3. Pour cela, il est néces-
saire d’investir dans un bâti d’épitaxie. Néanmoins, l’achat d’un dispositif de type EJM
est beaucoup trop onéreux, la solution que nous allons décrire dans cette première partie
est l’adaptation d’une cellule d’évaporation au sein d’un four de recuit sous vide.
2.1.1.1 Adaptation d’une cellule d’évaporation au sein d’un four de recuit
sous vide
Ce travail de thèse débute donc par la nécessité d’investir dans une source d’évapo-
ration aﬁn d’épitaxier l’iridium sur SrTiO3. Cependant, pour obtenir une qualité mono-
cristalline de l’iridium, il est nécessaire d’appliquer un chauﬀage à haute température du
substrat entre 800 et 1100˚ C. Ceci favorise la diﬀusion de surface et le réarrangement
atomique des espèces déposées. De plus, le contrôle de la pression au sein de la chambre
de dépôt est primordial pour éviter toutes contaminations chimiques de la couche durant
sa croissance.
Au laboratoire LCD, nous disposons déjà pour la graphitisation des nanoparticules
de diamant d’un four de recuit. Ce four dont la vue globale et l’intérieur de celui-ci
sont représentés par la Figure 2.2 permet d’atteindre un vide limite de 1x10−7mbar.
Il est composé d’un élément chauﬀant en graphite pouvant atteindre 1300˚ C avec son
thermocouple de type K intégré dans la céramique (cf. Figure 2.3). Ce four a été développé
par Guillaume Palissier durant son cursus d’ingénieur en alternance et servira de base pour
notre bâti d’épitaxie [111].
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Figure 2.2 – (a) Vue globale 3D du four de recuit sous Solidworks (vide limite 1x10−7mbar) et (b)
vue de l’intérieur du four.
Figure 2.3 – (a) Photo de l’élément chauﬀant sans son capot ni céramique supérieure (température
limite 1300˚ C) et (b) schéma de l’élément chauﬀant.
A partir de la géométrie du four de recuit et des conditions de dépôt répertoriées dans
la littérature, un cahier des charges pour l’achat d’une source d’évaporation a été déﬁni
dont le détail est le suivant :
– Évaporateur permettant le dépôt de ﬁlms d’iridium de 200nm d’épaisseur (épaisseur
minimale pour assurer sa stabilité durant le BEN) [13] ;
– Une vitesse de dépôt supérieure ou égale à 2nm/min ;
– Homogénéité des dépôts sur une surface supérieure ou égale à 2x2cm2 avec une
uniformité en épaisseur inférieure à 5% ;
– Direction du ﬂux d’évaporation du haut vers le bas sachant que la source d’évapora-
tion sera placée à la verticale au dessus de l’élément chauﬀant (cf. ﬂèche Figure 2.2
(a)).
Grâce à de nombreux échanges avec l’IPCMS, j’ai appris que l’évaporation d’un tel
métal équivalent au platine est très diﬃcile sur de larges surfaces (>1pouce) et à fort
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ﬂux (>2nm/min). La cause vient du fait que l’iridium est un métal réfractaire possédant
une tension de vapeur saturante basse (1,47Pa à 2 716K). Le seul moyen de réaliser
de tels dépôts est l’utilisation d’un chauﬀage par bombardement électronique. Ce mode
d’évaporation souvent utilisé dans les bâtis d’épitaxie par jet moléculaire (EJM) est réalisé
à partir d’un canon à électrons. Il existe deux types de canon à électrons qui se diﬀérencient
par leurs géométries d’évaporation. Dans un cas, le matériau à évaporer est placé dans
un creuset et le ﬂux se fait du bas vers le haut. Cependant, un risque de contamination
est possible avec le creuset En eﬀet, à très haute température, la réactivité chimique de
l’iridium est grande et forme un alliage avec le tungstène composant les creusets. Dans
l’autre cas, le matériau à déposer est sous forme de barreau permettant d’avoir un degré
de liberté sur la position d’un tel canon dans un bâti sous vide et donc sur la direction
du ﬂux.
Le canon M-EV Mini e-beam Evaporator Mantis remplissant l’ensemble des critères
ﬁxés ci-dessus a été retenu. Le schéma de fonctionnement de cette source est résumé par
la Figure 2.4 (a) ainsi que la vue d’ensemble (b) et la localisation du barreau d’iridium
par rapport au ﬁlament (c).
Figure 2.4 – (a) Principe de fonctionnement de la source d’évaporation ; (b) vue d’ensemble du
canon M-EV Mini e-beam Evaporator Mantis ainsi que (c) l’intérieur de la cellule d’évaporation.
D’après l’équation (2.1), la variation de la vitesse de dépôt en fonction de la distance








avec p la pression de vapeur (en Pa), A l’aire du barreau (en m2), d la distance
barreau/substrat (en m), ρ la densité du matériau à déposer (en kg.m−3), M la masse
atomique du matériau à déposer (en kg/mole), R la constante de gaz (en J.K−1.mole−1)
et T la température de fusion du matériau à déposer (en K) [112].
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Figure 2.5 – Vitesse de dépôt de l’iridium en fonction de la distance barreau/substrat.
Pour obtenir une vitesse de 2nm/min, le canon doit être positionné à 4,5cm. Une
bride de raccord a donc été spécialement usinée à l’atelier Iramis par Sylvain Foucquart
pour obtenir cette géométrie de dépôt (cf. encadré noir de la Figure 2.6). Sur cette même
ﬁgure, il est possible de distinguer l’environnement ﬁnal composé du four de recuit avec ses
diﬀérentes alimentations (élément chauﬀant et canon à électrons) ainsi que des contrôleurs
de pression et le circuit de refroidissement autour de la paroi.
Figure 2.6 – Four de recuit avec adaptation du canon à électrons visible dans l’encadré noir et la
vue intérieure correspondant à l’encadré rouge.
De plus, tout cet ensemble est contrôlé à partir d’un ordinateur permettant d’acquérir
en temps réel les données expérimentales telles que par exemple le ﬂux d’évaporation et
la température de dépôt. Ces deux paramètres clés permettent de contrôler l’épitaxie de
l’iridium sur SrTiO3.
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2.1.1.2 Paramètres contrôlant l’épitaxie de l’iridium sur SrTiO3
Mesure et contrôle du ﬂux d’iridium
L’origine de ce ﬂux provient de l’accélération des électrons du ﬁlament vers le barreau
d’iridium. Celui-ci s’échauﬀe jusqu’à la fusion du métal formant une gouttelette provo-
quée par le bombardement des électrons comme l’indique la Figure 2.4 (a). Cette zone
correspond au sommet du cône d’évaporation d’où part le ﬂux moléculaire vers la surface
du substrat à déposer. À la sortie du canon à électrons, une contre électrode collecte une
partie du ﬂux correspondant à un courant ionique que l’on peut lire sur le contrôleur dont
la valeur est de l’ordre de la centaine de nA.
L’utilisation d’une balance à quartz permettrait de corréler la valeur du courant io-
nique à une vitesse de dépôt. Dans notre cas, il est impossible d’utiliser un tel instrument
de calibration à cause de l’encombrement dans la chambre de dépôt. De plus, cet appareil
est très sensible à la température.
Une autre méthode pour connaître la vitesse moyenne du dépôt est de mesurer la
diﬀérence de masse d’iridium déposé sur une cale témoin SiO2(350nm)/Si(300µm) à la ﬁn
du procédé. Après avoir extrait l’épaisseur de cette couche, on déduit une vitesse moyenne
de 1,8nm/min pour un dépôt de moins de deux heures. Cette cale témoin est disposée
proche des échantillons servant aussi de témoin pour l’estimation de l’homogénéité en
l’épaisseur. Après pesée, la cale témoin est clivée et observée sur la tranche au MEB.
L’épaisseur d’iridium mesurée sur la cale témoin peut être associée à la série de quatre
échantillons alignés 5x5mm2 (cf. Figure 2.7).
La Figure 2.7 indique un dépôt typique sur une série d’une épaisseur moyenne de
204± 7nm. L’uniformité du dépôt inférieure à 5% du cahier des charges est atteinte. Ici,
l’uniformité est égale au rapport de l’écart type (σ) et de la moyenne (M) (σ / M) et
vaut 3,3% le long de la cale témoin SiO2/Si de 2cm. Par contre, des eﬀets de bord sont
présents induisant une épaisseur plus faible mesurée sur les bords de la cale témoin.
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Figure 2.7 – Série de 4 échantillons Ir/SrTiO3 5x5mm2 avec cale témoin SiO2/Si après dépôt
montrant l’homogénéité en épaisseur de la couche d’iridium sur la cale témoin.
Au cours des dépôts, le barreau d’iridium se consomme très vite (<10 dépôts de
2 heures) par évaporation ce qui entraine l’instabilité du ﬂux ou du courant ionique
même durant le dépôt comme l’indique la Figure 2.8. Aﬁn de garder une vitesse de dépôt
constante, on ajuste manuellement le courant du ﬁlament de la source. La valeur de
courant du ﬁlament permettant d’obtenir une vitesse de dépôt de 1,8nm/min correspond
à 98nA.
Figure 2.8 – Suivi du courant ionique correspondant au ﬂux d’iridium au cours du temps de la
phase de dépôt.
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Température minimale requise pour Ir/SrTiO3
Le deuxième paramètre inﬂuençant l’épitaxie de l’iridium correspond à la température
du substrat de SrTiO3. L’étude de Hörmann et al. montre que le réarrangement atomique
de l’iridium en pavage survient lorsque la température du substrat est supérieure à 900˚ C
[53]. La topographie de surface observable par AFM donne une première indication de la
qualité cristalline de la couche d’iridium épitaxiée (cf. Figure 2.9). Dans la partie 2.1.2,
une mesure de diﬀraction X (DRX) quantiﬁera avec précision les phases cristallogra-
phiques présentes ainsi que la désorientation polaire et azimutale de la couche d’iridium
par rapport au SrTiO3. Il est donc nécessaire d’atteindre une température minimale de
900˚ C. Pour cela, une optimisation du contact thermique a été réalisée entre les substrats
à recouvrir et le porte-substrat chauﬀant.
Figure 2.9 – Images MEB et AFM de ﬁlms de 150nm d’iridium déposés à (a) 370˚ C, (b) 860˚ C et
(c) 950˚ C [53].
Optimisation du contact thermique
Lors du dépôt d’iridium, la série des quatre échantillons repose simplement sur l’élé-
ment chauﬀant où se situe à l’intérieur un thermocouple de type K (cf. Figure 2.3 (b)).
Sous vide, le transfert de chaleur se fait seulement par rayonnement (radiation) [113]. Il
est donc diﬃcile de connaître la température de surface des échantillons seulement par la
lecture du thermocouple situé dans la céramique et loin des échantillons. De plus, la pré-
sence d’une interface entre la céramique et les échantillons induit une résistance thermique
lors du transfert de chaleur. L’adaptation d’un hublot ZnSe sur le four de recuit permet
donc de collecter localement les infrarouges (IR) émis par la chauﬀerette mais aussi par
les échantillons à l’aide d’une caméra thermique de type FLIR SC300. Pour favoriser le
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transfert de chaleur entre l’élément chauﬀant et les échantillons, une presse en molybdène
a été usinée à l’atelier Iramis. Celle-ci représentée par la Figure 2.10 (vue de dessus et de
côté) est posée en équilibre sur le bord des échantillons permettant d’exercer une pression.
Une augmentation d’environ 80˚ C a été mesurée sur un échantillon de silicium par caméra
thermique. Ce type de presse est utile pour améliorer le contact thermique des échantillons
avec l’élément chauﬀant sachant que le molybdène est un bon bouclier thermique (coeﬃ-
cient de dilatation thermique linéaire est faible, faible conductivité thermique et chaleur
spéciﬁque faible).
Figure 2.10 – Presse en molybdène avec 4 échantillons 5x5mm2 d’Ir/SrTiO3 en vue de dessus et
représentation schématique d’une vue de côté.
La Figure 2.11 (a) montre une image thermique de la presse en molybdène et de la
série des quatre échantillons d’Ir/SrTiO3. Ici, il est possible de visualiser l’homogénéité
en température de la surface des échantillons. L’écart relatif en température entre chaque
échantillon sur une même série est inférieur à 5˚ C.
Figure 2.11 – (a) Image thermique correspondante à une température de l’élément chauﬀant de
1010 C˚ mesurée par thermocouple et (b) mesure du delta de température entre deux cales silicium de
300µm (ǫ = 0, 57)
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Mesure de la température de l’échantillon
Aﬁn de mesurer la température absolue durant le dépôt d’iridium, il a été envisagé
d’utiliser cette même caméra thermique. De nombreuses calibrations de cet instrument
ont été menées dans diﬀérents environnements tels que sur une plaque chauﬀante à l’air,
dans un four tubulaire sous air et un four sous vide. Ces mesures ont mis en évidence les
paramètres aﬀectant la mesure de température que sont la rugosité de surface, l’épaisseur
de la couche, l’émissivité, la distance et l’angle de mesure ainsi que les réﬂexions parasites.
Certains de ces facteurs tels que l’émissivité sont également dépendants de la température.
Au ﬁnal, ce type de caméra dont le domaine spectral est égal à 8-14µm n’est pas réellement
adapté pour la mesure de température de couches nanométriques telle que l’iridium.
Par contre, la caméra thermique est utile pour déterminer la perte de température
à l’interface entre deux surfaces en contact sous vide (cf. Figure 2.11 (b)). Cet écart
entre deux morceaux de silicium de 300µm d’épaisseur augmente linéairement avec la
température. A 1010˚ C, cet écart de température à l’interface est égal à 190˚ C. Supposant
le phénomène d’échauﬀement par radiation équivalent pour tout type de surface, il est
possible de déduire une valeur approchée de la température de l’échantillon SrTiO3. En
eﬀet, si l’on retranche cet écart de 190˚ C à la valeur lue par le thermocouple de l’élément
chauﬀant par exemple 1010˚ C, l’on obtient une valeur approchée de la température de
l’échantillon de SrTiO3 égale à 820˚ C sans presse molybdène. Avec la presse molybdène et
aux incertitudes de mesures près, la température de surface du SrTiO3 doit être supérieure
à 900˚ C correspondant à la température de transition déterminée par Hörmann et al. pour
l’obtention d’une qualité cristalline correcte [53].
Autre méthode pour déterminer la vitesse de dépôt
Une dernière méthode indirecte est possible aﬁn de connaître en temps réel l’épaisseur
du ﬁlm d’iridium se déposant à la surface du SrTiO3. Cette méthode fait intervenir un
phénomène d’interférence entre deux couches mesurable à partir d’un pyromètre optique.
Certaines équipes utilisent ce principe aﬁn de connaître la vitesse de croissance d’un ﬁlm
de diamant sur silicium après avoir simulé les oscillations de la température au cours du
temps de dépôt comme Benedic et al. [114].
Dans notre cas, la température apparente de la cale témoin SiO2/Si a été suivie par
pyromètre optique de type Impact IGA 140 (bande spectrale 1,45-1,8µm) lors du dépôt
de l’iridium. La Figure 2.12 correspond à la courbe de température de la surface de
la cale témoin durant un dépôt d’une heure à une émissivité constante (ici ﬁxé à 0,57
correspondant à l’émissivité du silicium).
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Figure 2.12 – Signature de la température apparente de la surface de la cale témoin SiO2/Si au
cours du dépôt d’iridium mesurée par pyromètre optique.
Avant ouverture du shutter du canon à électrons présent sur la Figure 2.4 (b), la
température de la cale a une valeur constante de 762˚ C (cf. Figure 2.12). Ceci signiﬁe que
l’émissivité infrarouge de la surface de SiO2/Si mesurée par le pyromètre est supposée
constante. Lorsque le shutter est en position ouvert, une évolution par oscillation de la
température est visible. Ce phénomène ne peut être associé aux interférences comme
décrit précédemment. Si l’on suppose le ﬂux constant, la période devrait être constante.
Hors dans notre cas, les demi-longueurs d’onde L1, L2 et L3 n’ont pas la même période. A
partir d’un peu moins d’une demi-heure de dépôt, la température chute et tend vers 740˚ C.
L’arrêt total des oscillations montre que le signal infrarouge (IR) provient exclusivement
d’une seule couche homogène qui est l’iridium obstruant le signal IR de la cale. Cette
évolution de la température peut seulement être associée à une signature de la température
apparente de la surface en fonction du temps de dépôt. Il est donc impossible d’utiliser







Avec Rg vitesse de croissance (en nm/min), T période d’une oscillation (en min), λ la
longueur d’onde du pyromètre (en nm), n l’indice de réfraction du matériau à déposer et
θ l’angle d’incidence du pyromètre (en )˚.
La méthode retenue pour déterminer la vitesse de croissance des premiers nanomètres
d’iridium déposés a été déduite à l’aide d’un modèle ellipsométrique (Annexe D). A partir
du logiciel DeltaPsi2 d’Horiba, j’ai simulé une cale témoin SiO2(350nm)/Si(inﬁni) avec un
dépôt d’iridium de diﬀérentes épaisseurs. Les courbes Is et Ic proportionelles aux angles
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ellipsométriques Ψiv et ∆iv représente cet empilement simulé. On constate que les courbes
Is et Ic ne varient plus lorsque la couche d’iridium atteint une épaisseur seuil d’environ
50nm (cf. Figure 2.13). Les infrarouges émis par la cale sont stoppés par l’iridium, ce
qui explique pourquoi au bout d’une demi-heure la température mesurée par pyromètre
devient constante (cf. Figure 2.12).
Figure 2.13 – Modèle ellipsométrique d’une cale témoin SiO2(350nm)/Si(inﬁni) recouverte d’une
couche d’iridium de diﬀérentes épaisseurs allant de 30 à 100nm.
Sachant que la valeur d’épaisseur de l’iridium correspondant au palier est 50nm (cf.
Figure 2.12), on peut déduire que le pic minima L1 correspond à environ 9nm d’épaisseur
en iridium. Pour les autres dépôts, il suﬃt de relever le temps t auquel apparait ce pic
L1 pour connaître la vitesse de dépôt. Sur la Figure 2.12, le pic L1 survient à environ 5
minutes après l’ouverture du shutter d’où une vitesse estimée de 1,8nm/min.
A ce moment là, on connait par lecture du contrôleur de ﬂux, la valeur en nA que
l’on doit garder constante tout au long du dépôt. Ici, le ﬂux ou courant ionique est de
98nA pour obtenir une vitesse de 1,8nm/min. La durée nécessaire pour obtenir un ﬁlm
de 200nm d’iridium sur SrTiO3 peut enﬁn être connue.
2.1.2 Optimisation de la qualité cristalline de l’iridium
Aﬁn d’optimiser la qualité cristalline du ﬁlm à déposer, l’inﬂuence de la variation du
ﬂux et de la température lors d’un dépôt d’iridium sur SrTiO3 va être étudiée. Le dépôt
est réalisé sur diﬀérentes séries de 4 échantillons (cf. Tableau 2.1). La qualité cristalline de
chaque série est ensuite caractérisée par diﬀraction des rayons X (DRX) à l’Institut des
Nanotechnologies de Lyon (INL) par Bertrand Vilquin et Romain Bachelet. Ces analyses
permettent de quantiﬁer l’épitaxie, les phases cristallines présentes et la mosaïcité de
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l’iridium sur SrTiO3 en mesurant la désorientation polaire (tilt) et azimutale (twist) du










Techantillon (˚ C) 840 840 980
Flux (nm/min) 1,8 0,9 1,5
Épaisseur (nm) 215± 7 200± 5 207± 9
Tableau 2.1 – Température de l’échantillon estimée et ﬂux correspondant aux trois séries de dépôt.
Avant d’étudier l’inﬂuence des diﬀérents paramètres de dépôt, l’ensemble des étapes
du dépôt d’iridium sont énumérées ci dessous :
– Jour 1 : mise sous vide secondaire de la série des 4 substrats 5x5mm2 SrTiO3 avec
positionnement de la presse molybdène (cf. Figure 2.10)
– Dégazage des substrats SrTiO3 en température durant 4h (>400˚ C)
– Dégazage du ﬁlament du canon à électrons en augmentant le courant jusqu’à 2A
par pas de 0,1A/30s et redescente à 0A par pas de 0,1A/30s
– Redescente en température des échantillons après coupure de l’élément chauﬀant
pour pompage en vide secondaire toute une nuit
– Jour 2 : montée en température des substrats SrTiO3 à la température désirée pour
le dépôt jusqu’à stabilisation (1heure)
– Allumage de la haute tension du canon à électrons et augmentation du courant du
ﬁlament par pas de 0,1A/30s jusqu’à obtenir un ﬂux d’iridium souhaité
– Ouverture du shutter et début du dépôt d’iridium (entre 2 et 3 heures) avec ajus-
tement du ﬂux en contrôlant le courant du ﬁlament
– Fermeture du shutter, redescente en courant du ﬁlament par pas de 0,1A/30s et
ensuite coupure de la haute tension
– Recuit d’une heure à température de dépôt puis redescente en température des
échantillons Ir/SrTiO3 par pas de 50-100˚ C/15min
2.1.2.1 Série de dépôts N˚ 1
Cette série N˚ 1 correspond au premier dépôt d’iridium sur SrTiO3 eﬀectuée dans le
bâti d’épitaxie développé au laboratoire. Le diﬀractogramme XRD de la Figure 2.14 (a)
montre à la surface de l’échantillon la présence de deux orientations cristallines pour
l’iridium. L’orientation représentée par la raie (002) est majoritaire par rapport à celle
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de la raie (111). Cette surface a été analysée par AFM montrant des structures arrondies
caractéristiques d’un dépôt à 860˚ C comme l’a observé Hörmann et al. [53] (cf. Figure 2.14
(b)). De plus, la couche n’est pas continue avec la présence de trous de forme carrée. Une
valeur RMS de 5,2nm a été mesurée pour une surface de 10x10µm2. Ces résultats nous
montrent que la qualité cristalline des couches d’iridium à 900˚ C se rapproche plus de celle
à 860˚ C de la Figure 2.9 (b). Ceci signiﬁe que nous n’avons pas dépassé la température
de transition déterminée par Hörmann et al..
Figure 2.14 – (a) Diﬀractogramme général de l’empilement d’Ir/SrTiO3 de la série de dépôts N˚ 1 et
(b) image AFM de la surface d’iridium 20x20µm2 associée.
A partir de cette raie principale Ir(002), les diﬀractogrammes de la couche d’iridium
(001) en noir et SrTiO3 (001) en rouge ont été mesurés comme l’indique la Figure 2.15
(a). La position des quatre pics de ces deux couches se superpose parfai-
tement justiﬁant la relation d’épitaxie suivante Ir (001) [100] ‖SrT iO3 (001) [100]
(cf. Figure 2.15 (b)).
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Figure 2.15 – (a) Diﬀractogrammes RX de la couche d’iridium (001) et de SrTiO3 (001) ainsi que
(b) le zoom du pic 4 conﬁrmant la relation d’épitaxie Ir (001) [100] ‖SrT iO3 (001) [100] .
Après avoir vériﬁé cette relation d’épitaxie, la mosaïcité du ﬁlm d’iridium (001) a pu
être quantiﬁée. Sur l’ensemble de la série, la valeur de désorientation polaire moyenne est
de 0,22˚ et de 0,27˚ pour la désorientation azimutale comme l’indique la Figure 2.16.
Figure 2.16 – Valeurs de désorientations polaire et azimutale du ﬁlm d’iridium (001) sur une série
de 4 échantillons d’Ir/SrTiO3.
Ces valeurs sont équivalentes aux couches réalisées par l’IPCMS et à la littérature (cf.
Tableau 2.2).
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Ir/SrT iO3 0,17 0,19 150 Schreck et al. [67]
Ir/Al2O3 0,2 / 150 Dai et al. [46]
Ir/Y SZ/Si 0,2 0,28 150 Fischer et al. [47]
Ir/SrT iO3 0,23 0,27 200 Thèse Chavanne [13]
Tableau 2.2 – Désorientation des ﬁlms d’iridium des substrats présents dans la littérature.
Un deuxième dépôt a été réalisé dans les mêmes conditions que la série 1. Les valeurs
de désorientation polaire et azimutale étaient équivalentes. Ceci justiﬁe la reproductibilité
du dépôt d’iridium dans notre bâti.
Dans les deux séries qui suivent, nous allons essayer d’optimiser et donc de réduire la
composante (111) de l’iridium en modiﬁant le ﬂux et de la température de dépôt tout en
gardant une qualité cristalline équivalente à cette série N˚ 1.
2.1.2.2 Série de dépôts N˚ 2
Cette série N˚ 2 a été réalisée avec un ﬂux diﬀérent. Dans la littérature, Fischer et al.
réalisent le dépôt d’iridium en deux étapes. Ils commencent par un ﬂux très faible de
0,24nm/min pour les 20 premiers nanomètres et ﬁnissent ensuite jusqu’à 150nm par un
ﬂux de 1,2nm/min [74]. Ici, j’ai abaissé le ﬂux de 1,8 à 0,9nm/min sur toute la durée du
dépôt. La température de l’échantillon est équivalente à la série N˚ 1 qui est de 900˚ C avec
la presse molybdène.
Figure 2.17 – Diﬀractogramme général de l’empilement d’Ir/SrTiO3 de la série de dépôts N˚ 2.
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Le diﬀractogramme de la Figure 2.17 correspondant à la série de dépôts N˚ 2 montre
la présence de trois orientations cristallines à la surface de l’iridium. L’orientation Ir
(111) qui était minoritaire dans la série N˚ 1 devient équivalente en quantité à celle de
l’orientation Ir (002) et une nouvelle orientation est présente correspondant à Ir (220).
Ceci entraîne un abaissement de la qualité cristalline qui n’a pas été quantiﬁé pour cette
série.
Enﬁn, nous n’avons pas étudié ici l’inﬂuence d’un ﬂux supérieur à 2nm/min car cela
nécessiterait de réajuster la distance entre le canon à électrons et l’élément chauﬀant
en réusinant une nouvelle bride d’adaptation (cf. Figure 2.6). De plus, l’échauﬀement
du barreau pour obtenir un fort ﬂux pourrait entraîner l’apparition de gouttelettes qui
se détacheraient du barreau au cours du dépôt. C’est pourquoi la température a été
augmentée aﬁn d’obtenir une amélioration de la qualité cristalline des ﬁlms d’iridium.
2.1.2.3 Série de dépôts N˚ 3
La température de l’échantillon a été augmentée de 900 à 1010˚ C. Pour cette troisième
série, le ﬂux est égal à 1,5nm/min. Il peut être considéré du même ordre de grandeur que
la série N˚ 1 qui était de 1,8nm/min.
Figure 2.18 – (a) Diﬀractogramme général de l’empilement d’Ir/SrTiO3 de la série de dépôts N˚ 3 et
(b) image AFM 20x20µm2 associée.
La Figure 2.18 (a) illustre le diﬀractogramme général de la surface de l’échantillon
après le dépôt N˚ 3 avec une diminution d’un facteur 10 de l’orientation Ir (111) par
rapport à la série N˚ 2. Cependant, l’orientation correspondant à la raie Ir (220) est toujours
présente mais en très petite quantité. L’image AFM de la Figure 2.18 montre une couche
totalement continue avec la disparition des structures arrondies par rapport à la série
N˚ 1. Une valeur RMS de 1,8nm a été mesurée pour une surface de 10x10µm2. Enﬁn,
les désorientations polaire et azimutale de 0,13˚ et 0,16˚ ont été divisées par deux par
rapport à la série N˚ 1. Ces valeurs sont équivalentes à la littérature pour l’empilement
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Ir/SrTiO3 (cf. Tableau 2.2). L’amélioration de la mosaïcité du ﬁlm épitaxié est due à
cette augmentation de la température. Cette élévation permet une meilleure diﬀusion des
atomes d’iridium à la surface et donc une réorganisation des atomes pour tendre vers un
monocristal. Mais aussi, la légère diminution du ﬂux de 1,8 à 1,5nm/min peut jouer sur
cette qualité.
2.1.3 Bilan
Mon premier travail de thèse a été de développer une bâti au LCD permettant d’être
autonome pour le dépôt d’iridium épitaxié sur des échantillons de SrTiO3 5x5mm2. Ac-
tuellement, il est donc possible de réaliser des couches d’iridium de 200nm d’épaisseur sur
quatre échantillons en un seul dépôt avec les caractéristiques suivantes :
– uniformité en épaisseur d’iridium de 3,3% sur 2cm
– homogénéité en température inférieure à 5˚ C
– reproductibilité des dépôts
– meilleure série : 0,13˚ en tilt et 0,16 en twist pour 1010˚ C et 1,5nm/min.
L’ensemble des séries de dépôts (N˚ 1, N˚ 2 et N˚ 3) réalisées pour optimiser ce procédé
seront utilisées par la suite aﬁn d’étudier l’inﬂuence de la qualité du dépôt d’iridium sur
les phénomènes de nucléation.
2.2 Diamant hétéroépitaxié sur iridium : les diﬀé-
rentes étapes du procédé d’élaboration
Une partie du deuxième verrou technologique mentionné lors des objectifs du chapitre
1 correspond à l’inhomogénéité des domaines à la surface de l’iridium. Anthony Chavanne
a pu observer l’apparition des domaines en bordure des échantillons durant sa thèse. Cette
inhomogénéité compromet la synthèse du diamant sur de larges surfaces en vue d’une
industrialisation potentielle. Lorsque cette homogénéité sera atteinte, la compréhension
des mécanismes de formation des domaines sera plus facile.
L’inﬂuence de chaque paramètre plasma (puissance micro-ondes, pression) pourra être
corrélée avec les caractérisations micro et nano-métriques de la surface. Pour connaître
l’origine de cette hétérogénéité, les diﬀérentes étapes du procédé d’élaboration seront
détaillées en appliquant des conditions expérimentales de la thèse d’Anthony Chavanne
sur nos substrats Ir/SrTiO3 réalisés au LCD.
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2.2.1 Description générale du procédé utilisé
2.2.1.1 De l’iridium au ﬁlm de diamant autosupporté
La synthèse du diamant monocristallin (scCVD) au Laboratoire Capteurs Diamant
(LCD) est réalisée au sein de réacteurs MPCVD (Microwave Plasma Chemical Vapor
Deposition). Le plasma activé par les micro-ondes au dessus du substrat HPHT est com-
posé de dihydrogène et de méthane (cf. chapitre 1 § 1.1.1.1). Lors de ce dépôt chimique en
phase vapeur, les paramètres expérimentaux tels que la puissance micro-ondes, la pression
et le débit des gaz mais aussi le prétraitement de surface des substrats HPHT permettent
de contrôler la qualité du diamant ainsi que sa vitesse de croissance comme le décrit
Tranchant et al. [116].
Pour l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium, la synthèse est réalisée en deux temps.
Comme l’indique la Figure 2.19, la stratégie est d’utiliser deux réacteurs MPCVD ayant
des caractéristiques spéciﬁques.
Figure 2.19 – Ensemble des étapes permettant la croissance d’un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur
iridium de haute qualité cristalline.
Le réacteur DIADEME est nécessaire pour appliquer un procédé de nucléation aﬁn
d’initier l’apparition de domaines utiles pour la croissance du diamant hétéroépitaxié (cf.
chapitre 1 § 1.1.1.2. Je réutiliserai donc ce même réacteur dans lequel Anthony Chavanne a
mis au point les conditions de nucléation par domaine particulières au substrat d’iridium.
Le réacteur Naboo de dernière génération développé au LCD sera quant à lui uti-
lisé pour le procédé de croissance du diamant hétéroépitaxié issu des domaines. Comme
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pour la synthèse du diamant scCVD, ce deuxième réacteur permettra d’obtenir un ﬁlm
de diamant autosupporté de haute qualité cristalline. Typiquement, un ﬁlm de diamant
de 100µm d’épaisseur est atteint en une trentaine d’heures. Plusieurs stratégies seront
discutées dans le chapitre 5 pour la transition entre ces deux réacteurs correspondant à
la coalescence du diamant représentée par le point d’interrogation sur la Figure 2.19.
Avant de détailler l’ensemble de ce procédé, il est nécessaire de détailler l’élément
clé qui est l’utilisation de la polarisation au sein de DIADEME abordé succintement au
chapitre 1 § 1.1.1.2.
2.2.1.2 Un élément clé : la nucléation assistée par polarisation (BEN)
L’étape clé décrite dans la littérature pour obtenir du diamant à la surface d’un
hétérosubstrat correspond à l’étape de nucléation par polarisation BEN développée par
Yugo et al. en 1990 [33, 117]. Cette méthode consiste à appliquer une diﬀérence de
potentiel entre un plasma micro-ondes et un substrat (cf. Figure 1.7). Elle peut induire in
situ la nucléation et la croissance de nanocristaux de diamant avec une densité supérieure
à 1010cm−2 à la surface de certains hétérosubstrats tels que le silicium et le carbure de
silicium [118, 119, 120].
Cette technique est basée sur la formation d’une double décharge au dessus de l’échan-
tillon. Une partie de la double décharge DC est appelée gaine cathodique. Cette gaine
engendre une accélération des espèces carbonées et hydrogénées positives du plasma vers la
surface et donc une augmentation du bombardement ionique comme le décrivent Schreck
et al. [121]. La Figure 1.7 représente de façon schématique ce processus lors de l’apparition
du champ électrique avec la polarisation de l’échantillon.
Cette même méthode a été reportée pour la première fois sur substrat d’iridium en
1996 par Ohtsuka et al. [45]. A la diﬀérence des autres hétérosubstrats pour lesquels la
nucléation s’eﬀectue par cristaux isolés, une deuxième voie de nucléation par domaines
existe pour l’iridium [51]. Ces domaines sont à l’origine d’une densité de cristaux épitaxiés
égale à 2x1011cm−2 après une courte croissance. A la diﬀérence du β − SiC où le taux
maximum d’épitaxie de cristaux de diamant à la surface est inférieur à 50% comme
l’indiquent Kawarada et al. [122], l’iridium permet d’obtenir le meilleur taux d’épitaxie
de diamant supérieur à 90% [123, 124, 70].
2.2.2 Les détails du procédé de nucléation
Le Tableau 2.3 résume les trois étapes composant le procédé de nucléation permettant
d’induire la nucléation des domaines à la surface de l’iridium. Ces trois étapes successives
développées par Chavanne et al. correspondent à [125] : (i) plasma d’hydrogène pur per-
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mettant de nettoyer la surface, (ii) plasma hydrogène/méthane stabilisant la température
de l’échantillon, et (iii) traitement BEN d’une durée comprise entre 20 et 60 minutes. Au
cours de l’étape de BEN, une tension de polarisation négative de −307 V est appliquée
entre le porte-échantillon et les parois. A la ﬁn de l’étape de BEN, l’exposition plasma et








τCH4 dans H2 (%) 0 0 4 4
Pression (mbar) <10−6 20 20 20
Puissance (W) 0 400 400 400
Tension polarisation (V) 0 0 0 -307
Température (˚ C) 20 600 ± 50 650 ± 50 700 ± 50
Temps (min) 30 10 10 20-60
Tableau 2.3 – Détails en trois étapes du procédé de nucléation avant l’étape de croissance du diamant
hétéroépitaxié.
À partir du procédé d’Anthony Chavanne, nous allons compléter par analyse MEB
son étude de la chimie de surface faite par analyse XPS comme l’indique l’ensemble des
spectres de la Figure 2.20 [125]. Cette étude complémentaire permet de corréler
l’évolution morphologique de la surface avec la nature du plasma pour chacune
des étapes du procédé de nucléation. Pour cela, j’ai développé une technique de
localisation qui consiste à observer une zone de l’échantillon à l’échelle nanométrique
avant et après chaque étape par MEB.
2.2.2.1 Étape 0 : mise sous vide de l’échantillon
Avant d’appliquer le procédé de nucléation, l’échantillon Ir/SrTiO3 produit au LCD
est caractérisé aﬁn de déﬁnir l’état de référence de la surface. Le spectre XPS réalisé par
Anthony Chavanne révèle la présence d’oxygène et de carbone correspondant à une conta-
mination de surface de 2,5% et 33,0% atomique (% at.) respectivement (cf. Figure 2.20
(a)). Pour l’analyse MEB, la surface de départ de l’échantillon est imagée à très fort
grandissement. Pour permettre de distinguer la topographie de surface, le contraste de
l’ensemble des images a été renforcé par un ﬁltre passe-bande de type transformée de
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Fourier (Filtre FFT) et d’un ajustement automatique des niveaux de gris en utilisant le
logiciel ImageJ (cf. Annexe B). Grâce à ce traitement d’image, il est possible de déceler
une morphologie granulaire de l’iridium.
Cet échantillon est ensuite introduit et mis sous vide dans le réacteur DIADEME.
Cette étape zéro suite au pompage permet de vériﬁer qu’il n’y a pas de présence de fuite
entraînant la contamination du réacteur à l’azote qui peut être critique pour la croissance
du diamant en vue des applications électroniques. La pureté de la phase gaz du plasma
lors du procédé de nucléation dépend donc seulement de la pureté des gaz utilisés.
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Figure 2.20 – Retour sur zone et traitement d’image MEB par le logiciel ImageJ ainsi qu’une
analyse chimique de la surface par XPS pour chaque étape avant celle du BEN correspondantes
respectivement à : (a) mise sous vide de l’échantillon, (b) nettoyage par plasma H2 et (c) stabilisation
de la température par plasma H2/CH4 et (d) BEN de 60 minutes.
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2.2.2.2 Étape 1 : nettoyage par plasma H2
La première étape du procédé de nucléation consiste à appliquer un plasma H2 de 10
minutes. Ce temps correspond à 89% de la température de stabilisation déduit par Ma-
thieu Lions lors de sa thèse [7]. Comme en témoigne l’analyse XPS de la Figure 2.20 (b),
les concentrations atomiques en oxygène et carbone présentes auparavant sont inférieures
à la limite de détection (0,5% at.). Ce plasma provoque donc un nettoyage eﬃcace de
la surface retirant ce type de contamination. L’analyse MEB de la surface quant à elle
est équivalente à celle de l’étape zéro. En eﬀet, la technique de retour sur zone permet
de montrer que la morphologie granulaire est inchangée lorsque l’on compare les images
traitées par ﬁltre FFT (cf. Figure 2.20 (b)). Le plasma H2 n’induit donc pas de
modiﬁcations signiﬁcatives sur la morphologie de surface de l’iridium.
2.2.2.3 Etape 2 : stabilisation de la température par plasma H2/CH4
Cette deuxième étape correspond à l’ajout du méthane au sein du plasma H2. Durant
ces 10 minutes, la température de surface augmente d’environ 50˚ C jusqu’à se stabiliser.
Cette stabilisation est due à l’inertie thermique du système sachant que l’équilibre des
réactions de dissociation des espèces carbonées arrivant à la surface est quasi-instantanné.
La précédente étude XPS menée par Chavanne et al. a révélé la présence d’une ﬁne
couche de carbone à la surface de l’iridium. L’épaisseur équivalente de cette couche me-
surée en XPS est de 1, 5± 0, 2nm. Cette épaisseur ne dépend pas du temps d’exposition,
de la température ni du pourcentage de méthane dans la phase gaz du plasma [125].
La Figure 2.20 (c) montre la comparaison des spectres XPS dans la gamme d’énergie de
liaison 280-305eV avant et après l’étape du plasma H2/CH4. La formation de cette couche
de carbone est attribuée à la ségrégation du carbone solubilisé à haute température dans
l’iridium au cours du refroidissement après l’arrêt du plasma [125]. Des mesures SIMS
après cette étape ont été réalisées lors de la thèse d’Anthony Chavanne comme l’indique
la Figure 2.21 (b) [125]. Ceci est en accord avec les observations de Bauer et al. qui
montrent qu’en utilisant du 13C dans la phase gaz du plasma comme marqueur, celui-ci
diﬀuse dans la matrice de l’iridium pouvant aller jusqu’à l’interface avec le SrTiO3 (cf.
Figure 2.21 (a)) [126].
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Figure 2.21 – (a) Évolution du rapport de l’intensité du carbone sur l’intensité de la matrice
d’iridium mesuré en SIMS pour une couche d’iridium de référence et après une exposition de 15 minutes
à un plasma hydrogène méthane [125] et (b) analyse par détection des atomes de recul (ERD) d’un
substrat Ir/SrTiO3 exposé à une étape de BEN sous plasma H2/13CH4 à −1250V pendant 45 minutes
[126].
En ce qui concerne l’état de surface de l’iridium, une perte de la morphologie granulaire
est constatée après l’exposition au plasma H2/CH4 par MEB. Lors du retour sur zone,
la surface semble avoir subi un lissage comme l’indique l’image après le ﬁltre FFT de la
Figure 2.20 (c). Selon les analyses MEB et XPS, aucune trace de diamant n’est
détectée à la surface de l’iridium à ce stade.
Lors du commencement de l’étape de BEN quand celle-ci est eﬀectuée tout de suite
après l’étape du plasma H2/CH4, cette couche de carbone n’est probablement pas présente
à la surface de l’iridium. Le carbone est solubilisé dans les premiers nanomètres de l’iridium
et se ségrège seulement lors du refroidissement.
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2.2.2.4 Étape 3 : le BEN
Après l’étape de nettoyage et de stabilisation en température de la surface de l’iridium,
l’étape de BEN est appliquée en polarisant l’échantillon à −307V. Ici, le temps de cette
étape est de 60 minutes pour la Figure 2.20 (d). Par analyses XPS, Anthony Chavanne a
montré une augmentation de la quantité de carbone à la surface de l’iridium par rapport
à l’étape précédente comme le montre la Figure 2.20 (d). Dans ces conditions, l’épaisseur
équivalente de la couche de carbone existante à la ﬁn de l’étape de BEN de 60 minutes
est de 5, 6nm ± 0, 2nm. Cette épaisseur de la couche de carbone dépend du temps de
polarisation. Pour un temps de 5 minutes de BEN dans les mêmes conditions, il a mesuré
une couche de carbone égale à 2, 8nm± 0, 3nm [13].
Pour la partie imagerie de surface par MEB, le retour sur zone est impossible après
l’étape de BEN. En eﬀet, l’étape de BEN conduit à d’importants changements de la mor-
phologie de surface comme l’illustre la Figure 2.20 (d). Diﬀérentes structures nouvelles de
taille nanométrique sont observées à la surface de l’iridium. L’image MEB révèle des billes
d’iridium, des sillons, des spots brillants ainsi que des domaines équivalents à la littéra-
ture [51]. Comme il a été mentionné précédemment, l’apparition d’une gaine cathodique
provoque l’accélération des ions positifs vers la surface de l’échantillon. Cet eﬀet entraîne
une augmentation de la température de surface d’environ 50˚ C. Ces ions positifs corres-
pondant aux espèces CxHy+ provoquent des réactions chimiques mais aussi physiques à
la surface de l’iridium (cf. Figure 1.28).
La plupart des modiﬁcations de surface observées par MEB seulement après l’étape
de BEN peuvent être associées majoritairement au bombardement physique des ions. De
plus, le phénomène de solubilisation du carbone au sein de l’iridium décrit par Anthony
Chavanne est ampliﬁé par ce bombardement avec l’augmentation de la quantité de carbone
qui se ségrège après refroidissement suite à l’étape 3.
Billes et sillons d’iridium
Sous l’eﬀet du bombardement ionique lors de l’étape de BEN et après comparaison avec
la littérature, la surface de l’iridium se structure sous forme de billes et/ou d’ondulations
nommées sillons comme l’indique la Figure 2.22. Cette transformation n’est pas associée à
un eﬀet purement thermique de démouillage car la température du procédé de nucléation
est inférieure à celle lors de l’épitaxie de l’iridium sur SrTiO3. De plus, nous avons constaté
que ces sillons peuvent s’organiser suivant des orientations préférentielles telles que [010]
et [100] induites par les conditions plasmas comme le décrit Bauer et al. dans la littérature
[72].
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Figure 2.22 – (a) Billes et (b) sillons d’iridium créés suite à l’étape de BEN.
Spots brillants
La présence de spots brillants ayant une émissivité électronique secondaire (SE) plus
élevée a soulevé une question importante au sein de l’équipe de Schreck. Dans une de leurs
premières études en 2001 pour la compréhension de la nucléation du diamant, Hörmann et
al. pensaient que ces spots étaient à l’origine du diamant hétéroépitaxié sur iridium [51].
Cette hypothèse a été réfutée deux ans après par leur étude TEM en coupe transverse
démontrant que ces spots étaient des particules d’iridium facettées [90]. La Figure 2.23
montre la présence de ces nanoparticules (a) après le BEN et (b) après l’étape de croissance
de diamant. Par contre, quelle diﬀérence y a-t-il avec les billes d’iridium?
Figure 2.23 – Nanoparticules d’iridium présentes après (a) l’étape de BEN ainsi qu’après (b) l’étape
de croissance du diamant hétéroépitaxié sur iridium [90].
Dans notre cas, nous avons aussi observé ces spots brillants à la surface de l’iridium
(cf. Figure 2.24 (a)). Aﬁn d’avoir un premier aperçu de la topographie de surface avant
d’utiliser l’AFM, nous avons décidé d’observer l’échantillon en mode tilt (inclinaison). La
Figure 2.24 (b) montre la présence des domaines avec la rugosiﬁcation de l’iridium que
l’on connait (billes et sillons d’iridium). Cependant, on constate la présence d’une forêt
de nanocônes avec une dispersion en taille allant de 5-200nm de hauteur et de diamètre.
Sur les plus gros, on peut observer la présence d’une particule au sommet équivalente à
une bille comme l’indique l’encadré de la Figure 2.24 (b) après un ﬁltre FFT.
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Figure 2.24 – Observations en tilt de la surface d’iridium mettant en évidence la présence de
nanocônes de carbone associés aux spots brillants après l’étape de BEN (a) vue de dessus et (b) vue en
tilt.
Ce type d’objet a déjà été reporté dans la littérature sur des substrats métalliques.
En eﬀet, Chen et al. contrôlent la croissance MPCVD de nanocônes de carbone à partir
de la polarisation de l’échantillon [127]. Plus ils augmentent la tension de polarisation et
plus ils passent de la forme de nanotube à celle du nanocône. L’explication vient du fait
que l’augmentation de la tension entraîne la gravure de la particule catalytique durant le
procédé réduisant le diamètre du nanotube. En même temps, l’élargissement de nanotube
s’opère car le ﬂux continu des espèces carbonées sur les ﬂancs est inchangé. Ils utilisent
cette technique pour créer des pointes AFM comme l’indique la Figure 2.25.
Figure 2.25 – Contrôle de la forme des nanotubes de carbone par polarisation [127].
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Dans le cas de la polarisation de la surface d’iridium, ces nanoparticules d’iridium
facettées imagées par Hörmann et al. pourraient correspondre aux particules catalytiques
des nanocônes de carbone que nous avons observés. Nous pouvons nous poser la question
du rôle que peuvent jouer les nanocônes dans l’apparition des domaines sachant qu’ils sont
présents majoritairement dans ces zones. Une première piste a été explorée en simulant
par le logiciel Comsol l’eﬀet de ces nanocônes sur le champ électrique. En eﬀet, nous
pouvons supposer que le fort rapport d’aspect des nanocônes agit comme une antenne
et augmente localement le champ électrique de la gaine à la surface. Ceci permettrait de
favoriser l’implantation des espèces ioniques et donc la formation des domaines.
Cette hypothèse a été réfutée car nous avons observé sur certains échantillons l’obten-
tion des domaines sans la présence de ces nanocônes. Sur ces mêmes échantillons, on a
constaté une absence de billes d’iridium à la surface ce qui montre donc que la présence des
nanocônes est inﬂuencée seulement par la rugosiﬁcation de surface. A l’avenir, nous ten-
terons d’éviter leurs apparitions car les nanocônes pourraient engendrer une dégradation
de la qualité cristalline du diamant lors de sa croissance.
Domaines
La présence des domaines à la surface des échantillons valide la qualité d’iridium
déposé au LCD (cf. Figure 2.26 (c)). À partir des conditions de nucléation développées
par Anthony Chavanne, il est seulement possible d’obtenir des domaines denses localisés
en bordure de l’échantillon. Ces domaines denses ayant un contraste clair à la surface
de l’iridium sont visibles sur la Figure 2.26 (b). Comme l’indique la Figure 2.26 (a),
l’inhomogénéité du taux de recouvrement des domaines suit un gradient du bord vers le
centre de l’échantillon 5x5mm2 d’Ir/SrTiO3 après l’étape de BEN.
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Figure 2.26 – (a) Vue MEB d’un échantillon Ir/SrTiO3 après l’étape de BEN, (b) zone dense en
domaine localisée en bordure de l’échantillon et (c) zone dépourvue en domaine localisée au centre de
l’échantillon.
Sachant que les domaines sont à l’origine du diamant hétéroépitaxié, cette inhomo-
généité va engendrer un ﬁlm de diamant non continu sur un échantillon 5x5mm2 lors
de l’étape de croissance. Ce type de ﬁlm ne pourra pas être utilisé pour l’application en
dosimétrie que nous nous sommes ﬁxée.
2.2.3 Bilan
Cette étude détaillée qui corrèle les modiﬁcations morphologiques et chimiques lors
du procédé de nucléation a fait l’objet d’une publication dans Diamond and Related
Materials [128], il est nécessaire de retenir trois points :
– de multiples modifications morphologiques et chimiques de la surface de l’iridium
ont lieu lors de l’étape de BEN (billes d’iridium, spots brillants, sillons, domaines
et couche de carbone amorphe)
– validation de la nucléation des domaines sur les couches d’iridium épitaxié sur
SrTiO3 au LCD avec les conditions BEN d’Anthony Chavanne
– inhomogénéité des domaines à la surface de l’iridium localisés en bordure de l’échan-
tillon 5x5mm2 Ir/SrTiO3.
Cette nucléation localisée par domaine représente donc une partie du deuxième verrou
technologique. Le but suivant de ce travail de recherche est d’homogénéiser cette nucléa-
tion sur l’ensemble d’un échantillon 5x5mm2 en vue de l’application. L’axe de travail
choisi pour la partie 2.3 est l’optimisation du réacteur MPCVD DIADEME. De plus, la
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maîtrise des domaines passe aussi par la compréhension des mécanismes de formation de
ces domaines. Si cette homogénéité est atteinte, il sera possible de mieux corréler chaque
paramètre du procédé avec les caractérisations micro et nano-métriques de la surface
comme nous le verrons dans le chapitre 3.
2.3 Optimisation du réacteur MPCVD DIADEME
pour homogénéiser la nucléation des domaines
2.3.1 Description de l’environnement DIADEME
L’ensemble expérimental DIADEME (pour DIAmond DEvelopment for Micro-Electronics),
présenté en Figure 2.27, est un outil de développement qui se compose de deux sous-
ensembles :
– une chambre d’analyse et de préparation sous ultravide (UHV) pour les analyses de
spectroscopies électroniques et recuit d’échantillon
– un réacteur de dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma micro-ondes
(MPCVD) pour la nucléation et la croissance du diamant.
Figure 2.27 – Photographie de l’ensemble de recherche DIADEME.
2.3.1.1 Un ensemble de préparation et d’analyse sous ultravide (UHV)
L’originalité de cet équipement réside dans le fait que le réacteur de MPCVD DIA-
DEME soit connecté à la chambre de préparation et d’analyse sous ultravide (UHV).
Cet ensemble a donc été conçu aﬁn d’être complètement compatible UHV. Des cannes de
transfert ainsi qu’une pince de préhension permettent le transfert d’échantillons de taille
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maximale 10x10mm2 du réacteur (10−7mbar) vers la chambre de préparation (10−10mbar).
Ces transferts d’échantillon s’eﬀectuent sur des supports en inox ou en molybdène. Ainsi,
ce dispositif original permet d’eﬀectuer des études séquentielles in situ, dans lesquelles
des échantillons peuvent être exposés à diﬀérents traitements de surface (plasma, recuit)
et caractérisés en évitant une exposition à l’air.
Cette non contamination de surface est un point très important. Lors de la caractérisa-
tion de la surface de l’iridium, les propriétés physico-chimiques de surface peuvent varier
signiﬁcativement même après un temps d’exposition à l’air très court. L’analyse de spec-
troscopie d’électrons (XPS/AES) sera principalement utilisée de façon séquentielle lors
de cette thèse pour diﬀérencier les diﬀérentes phases carbonées à la surface de l’iridium
après l’étape de BEN. Le principe de fonctionnement de ces deux analyses est détaillé en
Annexe C. Ce type d’appareillage comporte de nombreuses autres analyses de surfaces
comme par exemple l’UPS, le STM mais aussi le LEED (cf. Figure 2.28).
Figure 2.28 – Détails des outils d’analyse dans la partie UHV.
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Tout au long de ce travail de thèse d’autres techniques d’analyse ont été utilisées soit
au laboratoire LCD ou soit en collaboration comme l’indique le Tableau 2.4.
Abréviations Appelation en français LCD/collaborations
Morphologie et topographie de surface
MEB Microscopie Électronique à Balayage LCD
AFM Microscope à Force Atomique LCD
Chimie de surface locale







Transmission à Haute Résolution
Collaboration (MINES
ParisTech)
Tableau 2.4 – Hiérarchie des techniques d’analyses utilisées au LCD ou au travers de collaborations.
2.3.1.2 Description et caractéristiques du réacteur MPCVD DIADEME
Le réacteur MPCVD DIADEME utilisé pour la nucléation et la croissance de ﬁlms
minces de diamant est un réacteur développé en interne au Laboratoire Capteurs Diamant
(cf. Figure 2.29).
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Figure 2.29 – Vue de face du réacteur MPCVD DIADEME [7].
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Micro-ondes
Le milieu réactionnel, le plasma, est obtenu par interaction du champ d’ondes électro-
magnétiques avec un mélange gazeux comme le décrit Silva et al. [129]. Ces dernières sont
générées par un magnétron SAIREM (1) de fréquence 2,45Ghz et de puissance maximale
2kW refroidi par circulation d’eau. L’onde électromagnétique se propage à travers le guide
d’ondes jusqu’à l’antenne de couplage. Cette antenne oriente l’onde vers la cavité réso-
nante formée par les parois du réacteur. Le réglage des adaptateurs d’impédance permet
l’établissement d’ondes électromagnétiques stationnaires dont le maximum d’amplitude
se trouve au niveau du porte échantillon. Une fenêtre en quartz de 150mm de diamètre
est nécessaire pour permettre à l’onde électromagnétique de se propager du guide d’onde
vers l’enceinte du réacteur sous basse pression de l’ordre d’une dizaine à une centaine de
millibars contenant le mélange gazeux.
Pompage, régulation de la pression et mesure des paramètres expérimentaux.
L’injection des diﬀérents gaz se fait via des débitmètres massiques. Dans notre cas, des
gaz hautes puretés de type N55 et N90 sont utilisés pour le méthane et l’hydrogène. De
plus, un puriﬁcateur catalytique est présent sur la ligne. Le vide est assuré par une pompe
primaire à palettes (3) (de la pression atmosphérique à un vide de l’ordre de 10−3mbar)
couplée à une pompe turbo-moléculaire permettant l’obtention d’un vide allant jusqu’à
10−8mbar. Lors des dépôts, la pression est contrôlée par une vanne de régulation de
pression connectée à une pompe primaire à membrane (4) et pilotée par informatique. La
mesure de la pression dans le réacteur, entre la pression atmosphérique et 0,1mbar, est
assurée par une jauge capacitive de type baratron (J1) ; la mesure du vide secondaire est
quant à elle obtenue par une jauge à ﬁlament de type Bayard-Alpert (J2).
La mesure de la température de la surface du substrat se fait via un pyromètre optique
à simple longueur d’onde Infratherm IGA 140 de marque Impac. Le pyromètre est centré
sur une gamme de longueur d’onde 1,45-1,8µm . L’émissivité de l’iridium sur une gamme
de 300 à 1000K pour cette longueur d’onde est mal connue. La méthode pour connaître
cette émissivité est de mesurer dans un premier temps la température de surface T1 d’un
échantillon de silicium sous plasma avec une émissivité de 0,57. L’émissivité du silicium
a été calibré par Mathieu Lions durant sa thèse pour ce type de pyromètre [7]. Lorsque
cette température T1 est connue, la mesure de température de l’iridium T2 est réalisée
dans les mêmes conditions de procédé plasma. L’émissivité du pyromètre est alors ajustée
jusqu’à ce que la température T2 de l’iridium égale celle de T1 mesurée sur silicium. Par
cette méthode, l’émissivité de l’iridium a pour valeur 0,19. Cete valeur est proche de celle
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qu’utilisent Tsubota et al. qui est de 0,3 [70].
Un système de mesure de l’épaisseur du ﬁlm de diamant in situ peut se faire à partir
d’un interféromètre laser comme le décrivent Saada et al. [115]. Ce type d’appareillage de
mesure sera utilisé dans notre cas pour connaître la présence d’une signature d’interférence
ou non de la formation des domaines sur iridium lors de l’étape de BEN (cf. chapitre 4).
Polarisation du porte-échantillon.
La polarisation du porte-échantillon s’eﬀectue par une alimentation Delta Elektronika
ES-0300, 307V/450mA. L’anode du générateur est branchée sur l’axe du système de ro-
tation du porte-échantillon isolé par une tresse en ﬁbre de verre par rapport aux parois
du translateur. Le contact électrique à l’extérieur du réacteur se fait par une traversée de
paroi électriquement étanche (cf. Figure 2.29). La masse électrique du circuit est réalisée
par les parois du réacteur, plus spéciﬁquement par une contre-électrode ﬁxée à la paroi
du réacteur et située à proximité de l’échantillon. La mesure de courant circulant dans
le circuit de polarisation est réalisée à l’aide d’une résistance (15, 3Ω) insérée en série.
La diﬀérence de potentiel à ses bornes est mesurée par un multimètre Keithley 197A. La
ﬁabilisation de ce système sera abordée dans la partie 2.3.2.3.
Interface informatique.
L’interface informatique (PC) entre le réacteur et l’utilisateur a été développée sous
Labview par Guillaume Palissier. Deux écrans permettent la visualisation simultanée des
panneaux de contrôle de la synthèse ainsi que l’évolution des paramètres (cf. Figure 2.30).
Ces évolutions sont stockées toutes les secondes et envoyées par e-mail à l’expérimenta-
teur après chaque expérience (pression, puissance micro-onde, débits massiques des gaz,
température, courant de polarisation).
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Figure 2.30 – Vue de face du réacteur MPCVD DIADEME [7].
En ce qui concerne les caractéristiques de ce réacteur MPCVD, deux projets de thèse
lancés en 2007 ont permis :
– la croissance de ﬁlms minces de diamant nanocristallin (NCD) homogènes et repro-
ductibles sur silicium 2 pouces par méthode BEN (Projet DIATHERM avec la thèse
de Mathieu Lions [7])
– l’obtention des conditions de formation des domaines non homogènes sur iridium
après l’étape de BEN (Projet CEA/CNRS avec la thèse d’Anthony Chavanne [13])
Pour la partie synthèse de diamant NCD sur silicium, l’homogénéité et la reproduc-
tibilité sur silicium a été atteint grâce à la mise en place d’un système de rotation du
porte-substrat durant le procédé BEN et de croissance du diamant comme l’indique la
Figure 2.29. De plus, l’usinage de porte-substrats spéciﬁques 2 pouces permet d’obtenir
des ﬁlms de diamant avec des taux d’uniformité en épaisseurs inférieurs à 5% démontré
par Saada et al. [115].
Pour la partie BEN sur iridium, l’usinage de porte-substrats spéciﬁques 5x5mm2 ainsi
que l’adaptation du système de polarisation ont permis la formation des domaines [123].
Cependant, une inhomogénéité des domaines est présente sur l’échantillon Ir/SrTiO3
comme mentionnée dans la partie 2.2 avec les conditions d’Anthony Chavanne. Une
phase d’optimisation du réacteur MPCVD DIADEME est nécessaire pour obtenir les ca-
ractéristiques d’homogénéité et de reproductibilité comme pour la synthèse du diamant
sur silicium. Le Tableau 2.5 donne un résumé de ces deux projets.
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Projets Procédé Caractéristiques Applications
NCD/Si BEN
Forte densité de nucléation du




Densité de domaines permettant
l’épitaxie du diamant
Détecteur (ex. dosimètre)
Tableau 2.5 – Projets réalisés à partir du réacteur MPCVD DIADEME.
2.3.2 Optimisation du réacteur MPCVD DIADEME pour la
nucléation par polarisation sur iridium
L’objectif de cette partie est de ﬁabiliser le réacteur MPCVD DIADEME ainsi que
le procédé de nucléation pour l’obtention des domaines sur l’ensemble de la surface de
l’iridium 5x5mm2. Grâce aux connaissances et aux savoir faire du laboratoire LCD, j’ai
choisi d’améliorer la reproductibilité du positionnement de l’échantillon au sein
du réacteur aﬁn que les échantillons soient exposés au plasma de façon reproductible
lors de chaque procédé. Pour l’homogénéité des domaines sur 5x5mm2, j’étudierai
l’inﬂuence de la géométrie du porte substrat sur la gaine cathodique lors de l’étape de
BEN. Enﬁn, la ﬁabilité et l’homogénéité du procédé seront quantiﬁées après une
courte croissance.
2.3.2.1 Contrôle de positionnement de l’échantillon
Positionnement en z
À partir du système de translation et d’un moteur pas à pas, le contrôle en z du porte
substrat par rapport au plasma se fait de façon visuelle. A l’aide d’une règle millimétrique
ﬁxée à la platine du translateur (cf. Figure 2.31 (a)), la précision du positionnement est
égal à ±0, 5mm. Aﬁn d’améliorer ce contrôle de la hauteur, j’ai réalisé un système d’as-
censeur. Celui-ci est composé d’un laser présent sur le translateur et de trois photodiodes
ﬁxées sur une platine correspondant chacune à un niveau au sein du réacteur.
Ce système est automatisé à l’aide d’un contrôleur logique de type Crouzet. Cet en-
semble décrit par la Figure 2.31 (a) permet donc de positionner de façon reproductible
le porte substrat et l’échantillon par rapport au plasma avec une précision au pas près à
pression constante dans le réacteur (cf. <10−6mbar étape 0 du Tableau 2.3). De plus, deux
autres positions du porte substrat sont possibles permettant de réaliser soit un transfert
de l’échantillon vers l’ensemble UHV ou soit une entrée/sortie de l’échantillon par une
ouverture de type 2 pouces (cf. Figure 2.29).
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Positionnement dans le plan
Un eﬀort a été fait pour centrer le porte substrat ainsi que l’échantillon à l’intérieur
de l’enceinte comme l’indique la Figure 2.31 (b). Actuellement, les porte-substrats sont
empilés les uns sur les autres de façon visuelle. L’écart en position dans le plan a été
estimé à ±4mm. La solution qui a été retenue est de réaliser un centrage mécanique
lors de l’usinage des diﬀérentes pièces composant le porte substrat. Par cette méthode,
l’échantillon de type 5x5mm2 est centré à ±0, 1mm dans le plan du plateau sur lequel
le porte substrat est lui-même centré (réalisation des pièces à l’atelier Iramis par Sylvain
Foucquart).
Figure 2.31 – (a) Contrôle de la hauteur de l’échantillon par un système d’ascenseur assisté par
laser et (b) contrôle du centrage de l’échantillon par ajustement mécanique du porte substrat par
rapport au plasma.
2.3.2.2 Modiﬁcation de la géométrie du porte substrat pour l’homogénéisa-
tion
Comme il a été décrit dans la partie 2.2.1.2, la gaine cathodique induite par la
polarisation du porte-substrat lors de l’étape de BEN joue un rôle clé dans la nucléation.
À partir du travail de thèse de Mathieu Lions, la corrélation entre la localisation de la
gaine et la nucléation du diamant sur silicium a été vériﬁée [7]. Cette gaine est localisée
sous la lueur intense plus facilement observable à partir d’un substrat deux pouces comme
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l’indique la Figure 2.32.
Dans notre cas, l’hypothèse émise est que l’inhomogénéité des domaines à la surface de
l’iridium peut être due à cette gaine cathodique. Pour rappel, la nucléation des domaines
se fait préférentiellement en bordure de l’échantillon Ir/SrTiO3 (cf. Figure 2.26). Sachant
que la taille des échantillons est de 5x5mm2, il est diﬃcile de localiser la gaine cathodique
à cette échelle lors de l’étape de BEN. La solution est de quantiﬁer l’intensité lumineuse
globale du plasma et de la gaine à la surface de l’échantillon par photographie.
A partir d’une photo numérique du porte substrat lors de l’étape de BEN, Anthony
Chavanne a réalisé un traitement d’image permettant la décomposition en 16 couleurs
des diﬀérentes zones d’intensité du plasma. Sur la Figure 2.33 (a), on constate qu’il existe
une inhomogénéité de cette intensité lumineuse du plasma aux abords de l’échantillon.
Notamment, on retrouve une zone circulaire centrale de couleur orange correspondant à
une forte densité du plasma.
Figure 2.32 – (a) Image sans et avec polarisation d’un substrat deux pouces exposé à un plasma
H2/CH4 [7].
Comme il a été mentionné auparavant, le centre de l’échantillon est dépourvu de do-
maine ce qui peut être expliqué par cette trop forte densité du plasma au centre induisant
une fort bombardement ionique. J’ai donc mené une étude géométrique de porte-substrat
en couplant l’analyse d’image du plasma comme Anthony Chavanne. Le but est d’ho-
mogénéiser l’intensité du plasma et donc celle de la gaine à la surface de l’échantillon.
L’usinage des diﬀérents porte-substrats a été réalisé par Sylvain Foucquart à l’atelier
Iramis (cf. Tableau 2.6).
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Figure 2.33 – Imagerie de l’intensité du plasma lors de l’étape de BEN à la surface (a) du porte
substrat 1 [13] et (b) porte substrat 2 développé lors de cette thèse.
Comme l’indique la Figure 2.33 (b), une nouvelle géométrie du porte-substrat permet
de minimiser cet eﬀet. Après une étape de croissance, la surface de l’iridium est quasi
couverte de diamant hétéroépitaxié (cf. Figure 2.34 (a)). Sachant qu’il existe une corréla-
tion entre les domaines et la croissance du diamant hétéroépitaxié, l’utilisation du porte
substrat 2 a permis d’obtenir un recouvrement quasi total de la surface de l’iridium par
les domaines. Le taux de recouvrement de la surface épitaxiée en diamant observable par
MEB est homogène (cf. Figure 2.34 (b)). La surface couverte atteint environ 16mm2. Des
mesures ellipsométriques ont été réalisées en quatre points démontrant aussi que le ﬁlm
de diamant quasi coalescé est homogène en épaisseur (cf. Figure 2.34 (c)). L’épaisseur
moyenne du ﬁlm diamant est de 129±2nm après une heure de croissance. Le Tableau 2.6






Après l’étape de BEN sur Ir
5x5mm2
1 2010 gaine inhomogène
BIr(+ + +) et CdI / domaines
inhomogènes
PSInt 2012
gaine moins intense et
inhomogène
BIr(+) et absence de CdI /
domaines inhomogènes
2 2013 gaine homogène domaines homogènes
Tableau 2.6 – Récapitulatif des porte-substrats utilisés au cours de la thèse (BIr(+/+++) : billes
d’iridium (peu/beaucoup) ; CdI : cristaux de diamant isolés).
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Figure 2.34 – (a) Échantillon de diamant hétéroépitaxié sur Ir/SrTiO3 après optimisation du porte
substrat, (b) image MEB représentative du taux de recouvrement de l’ensemble de la surface de
l’échantillon (recouvrement de 16mm2) et (c) quatre points de mesure par ellipsométrie de l’épaisseur
du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur Ir/SrTiO3.
La maîtrise de la localisation de la gaine cathodique est donc un paramètre
essentiel lors de l’étape de BEN. La géométrie du porte substrat inﬂuence l’homo-
généisation de la gaine à la surface de l’échantillon. L’hypothèse émise précédemment est
validée. Lors de l’étape de BEN, il y a corrélation entre la position de la gaine cathodique
et les zones de diamant épitaxiées à la surface de l’iridium.
2.3.2.3 Fiabilisation du procédé de nucléation
Système de polarisation
Lors de l’étape de BEN, le porte substrat est polarisé négativement comme l’indique
la conﬁguration A de la Figure 2.35 (a). Un câble de polarisation, isolé électriquement des
parois du réacteur, est ﬁxé à l’arrière du plateau passant au centre du piston de translation.
Une contre électrode est présente aﬁn de contrôler le courant circulant durant l’étape de
BEN. Celle-ci permet de s’aﬀranchir de l’augmentation de la résistance des parois du
réacteur lors des croissances riches en méthane comme le décrit Mathieu Lions dans sa
thèse [7]. Cette conﬁguration utilisée par Anthony Chavanne comporte deux inconvénients
pouvant entraîner l’arrêt du réacteur :
– la détérioration de la ﬁbre de verre par les cycles thermiques après plusieurs plas-
mas. Celle-ci devient cassante et entraîne une non-isolation électrique du câble de
polarisation par rapport aux parois du piston (risque d’arc électrique durant l’étape
de BEN).
– Le décrochage du câble de polarisation au niveau du plateau suite à un enroulement
de celui-ci durant des croissances utilisant la rotation du porte substrat.
Si l’un de ces deux cas se produit, le réacteur est mis à l’arrêt pour la procédure dite
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de « dépistonnade » pour une durée de plusieurs jours. La partie basse du réacteur doit
être entièrement démontée aﬁn d’accéder à tout le système de polarisation résidant au
sein du piston avec l’ensemble plateau et porte substrat.
Figure 2.35 – (a) Polarisation négative à partir du porte substrat (Système A) et (b) Polarisation
négative à partir d’une contre électrode montée sur un translateur (Système B).
La solution mise en place pour ﬁabiliser le système de polarisation est représentée par
la Figure 2.35 (b). La conﬁguration B consiste à isoler électriquement la contre électrode
existante par rapport aux parois du réacteur. Aﬁn de conserver une tension négative et
d’attirer les espèces ioniques positives à la surface de l’échantillon, le circuit de polarisation
est appliqué à la contre électrode. Cette conﬁguration possède un nouvel avantage. La
contre électrode est ﬁxée à un translateur. Ainsi, la distance entre la contre électrode et
le porte substrat peut être ajustée.
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Figure 2.36 – Évolution du courant mesuré durant l’étape de BEN en fonction de l’éloignement de
l’électrode du système de polarisation.
Cette conﬁguration permet de moduler le courant à tension constante lors de l’étape de
BEN. La courbe de la Figure 2.36 montre l’évolution du courant aﬃché par le générateur
de tension lors de l’étape de BEN en fonction de l’éloignement de l’électrode par rapport
aux parois du réacteur.
Recablage et interfaçage du réacteur MPCVD DIADEME
La deuxième ﬁabilisation correspond à la sécurisation électrique du réacteur MPCVD
DIADEME. Comme il a été décrit précédemment, ce type de réacteur expérimental a été
développé au cours de nombreuses années. Aﬁn de diminuer l’encombrement et le risque
électrique, un recablage aux normes et un nouvel interfaçage du réacteur ont été réalisés.
Cette ﬁabilisation permet un meilleur contrôle des paramètres plasma assisté par ordina-
teur et des instruments de mesures (pyromètre, interféromètre laser, ascenseur, rotation).
Ce point est important pour obtenir une reproductibilité du procédé de nucléation. Ce
travail réalisé par Guillaume Palissier, Samuel Saada et moi-même a entraîné un arrêt
du réacteur durant 4 mois. Cette initiative d’ergonomie de l’environnement du réacteur
facilitera son futur déménagement vers la plateforme Nano-Innov de façon « plug and
play ».
2.3.3 Quantiﬁcation de l’homogénéité et la reproductibilité du
procédé de nucléation
Suite à l’ensemble de toutes ces optimisations apportées au réacteur DIADEME mais
aussi à la maîtrise du dépôt d’iridium épitaxié sur SrTiO3, il est possible d’obtenir des
domaines homogènes après l’étape de BEN sur 5x5mm2. Après une étape de croissance,
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le diamant hétéroépitaxié est localisé dans les zones où se situaient les domaines après le
procédé de nucléation comme indiqué dans le chapitre 1 § 1.1.1.2. En vue de l’application
pour la dosimétrie, la quantiﬁcation de l’homogénéité et la reproductibilité du procédé de
nucléation est nécessaire. Le Tableau 2.7 comprend six échantillons provenant des diﬀé-
rentes séries de dépôts d’iridium sur SrTiO3. Tous ces échantillons ont subi 40 minutes de
BEN en utilisant la conﬁguration B du système de polarisation ainsi que la nouvelle géo-
métrie de porte substrat. L’ensemble des paramètres expérimentaux du réacteur MPCVD
DIADEME tels que la puissance micro-ondes, la pression, la température et le courant






Échantillon @131 @718 @726 @727 @728 @729
Qualité de l’iridium :
rapport des pics en DRX
(001)/(111)
2,7 1,1 3,4
Après l’étape de BEN
Taux de recouvrement des
domaines (%)
28 12 66 65 66 66
Forme des domaines circulaire fractal fractal fractal fractal fractal
Après une courte étape de croissance
Surface couverte par le
diamant (mm2)
16,9 16,7 16 17 16,5 11,8
Tableau 2.7 – Quantiﬁcation du procédé de nucléation à partir de six échantillons (40 minutes de
BEN et 30 minutes de croissance).
2.3.3.1 Taux de recouvrement des domaines sur 5x5mm2
Sur l’ensemble des six échantillons, le taux de recouvrement des domaines après l’étape
de BEN est mesuré par méthode d’analyse d’image. Dans le cas de la série N˚ 3 du dépôts
d’iridium sur SrTiO3, la moyenne du taux de recouvrement des domaines est de 66%.
L’homogénéité de ce taux de recouvrement égal au rapport de l’écart-type (ρ) et de la
moyenne (M) est de 0,8%. Pour le cas de la série N˚ 1 et N˚ 2, le taux de recouvrement
est très faible, inférieur à 30%. Aﬁn d’expliquer cette diﬀérence, un critère de qualité de
l’iridium doit être considéré. Ce critère se base sur le rapport des orentations Ir (001)
et (111) présentes sur les diﬀractogrammes DRX de la partie 2.1.2. Plus le rapport est
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grand et plus la qualité cristalline est bonne. Le Tableau 2.7 indique que les couches
d’iridium de la série N˚ 2 ont la plus mauvaise qualité cristalline. Cette qualité cristalline
de l’iridium croît pour la série N˚ 1, la série N˚ 3 correspondant à la meilleure. Ce critère
semble mettre en évidence que plus la qualité cristalline de l’iridium est bonne, plus le
taux de recouvrement des domaines sur 5x5mm2 augmente. Pour valider cette hypothèse,
une étude complémentaire avec de nouveaux dépôts d’iridium sur SrTiO3 sera nécessaire.
2.3.3.2 Forme des domaines après le procédé de BEN
Lors de cette étude de quantiﬁcation du taux de recouvrement des domaines, un point
surprenant est visible en comparant la forme des domaines. Dans le cas de la série N˚ 1,
les domaines ont une forme arrondie (cf. Figure 2.37 (a)) et dans les séries N˚ 2 et N˚ 3
(cf. Figure 2.37 (b) et (c)), les domaines sont étendus avec un contour moins bien déﬁni.
Ces deux types de domaines entraînent la croissance du diamant hétéroépitaxié. Ils ont
été observés par Brescia et al. sans explications [88]. Le deuxième type de domaine porte
le nom de domaine « fractal ». Ce point particulier n’a jamais été étudié dans la
littérature.
Figure 2.37 – Images MEB de la surface de trois échantillons correspondant à la série (a) N˚ 1 @131,
(b) N˚ 2 @718 et (c) N˚ 3 @727.
Dans notre cas, les observations MEB montrent la présence d’une quantité de sillons
beaucoup plus conséquente pour des domaines fractals que des domaines arrondis (cf.
§ 4.2.2.3). Ces sillons peuvent jouer un rôle sur la nucléation des domaines à la surface
de l’iridium et donc sur leur forme. Ce point sera abordé plus en détail dans le chapitre
4. Ce type d’hypothèse a déjà été mentionné dans la littérature par Kawarada et al.
pour β − SiC [122]. Sachant que la température de surface et le courant de polarisation
sont équivalents lors du procédé de nucléation pour chaque échantillon, l’énergie des ions
arrivant à la surface est aussi équivalente. De plus, cette forme arrondie de domaine n’a été
observée que sur les 4 échantillons de la série N˚ 1 lors de cette thèse. L’hypothèse que l’on
peut émettre est que la forme des domaines lors de l’étape de BEN semble être inﬂuencée
par l’état de surface de l’iridium après le dépôt. Ce paramètre est diﬃcilement contrôlable
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car il peut dépendre du ﬂux d’iridium, de la température de l’échantillon mais aussi de la
redescente en température de l’échantillon à la ﬁn du dépôt (cf. étapes de dépôts § 2.1.2).
Une technique d’analyse permettrait peut être de discriminer cette état de surface
en corrélant la présence des sillons en fonction de l’orientation cristallines de l’iridium.
Cette méthode utilise la diﬀraction des électrons rétrodiﬀusés puis compare l’image MEB
de la surface analysée à la cartographie de l’orientation cristalline présente (Diﬀraction
d’électrons rétrodiﬀusés ou EBSD). De nombreuses études de la croissance des cristaux
font appel à ce type d’outil d’analyse [130, 131].
2.3.3.3 Surface de recouvrement du diamant sur 5x5mm2
La Figure 2.38 correspond à deux échantillons après une étape de croissance de 30
minutes observés au microscope optique. Comme cette analyse est réalisée sous éclairage
LED, les zones présentant du diamant apparaissent en bleu. À partir d’un traitement
d’image faisant intervenir un seuillage des zones bleutées, le calcul de la surface couverte
par le diamant est possible. Pour les échantillons @727 et @729, la mesure donne res-
pectivement 17mm2 et 11,8mm2 de recouvrement par rapport à 25mm2, la surface totale
des échantillons. Sur l’ensemble des six échantillons, plus de 80% des échantillons ont
une surface de recouvrement moyenne de 16,6mm2 correspondant à une homogénéité de
ρ
M
= 2, 4% (rapport écart-type/moyenne).
Le pourcentage manquant peut être du à une inhomogénéité de la gaine cathodique
lors de l’étape de BEN. En eﬀet, j’ai constaté que l’intensité lumineuse du plasma à la
surface de l’échantillon n’était pas homogène. La présence de points lumineux proches
de l’échantillon était visible lors de l’expérience du @729. Sachant que les échantillons de
SrTiO3 sont découpés par scie diamant avant le dépôt de l’iridium, la taille des échantillons
est en moyenne de 4, 8mm±0, 2mm. Cet écart entraîne une géométrie de l’échantillon non
équivalente à un carré. Le centrage de celui-ci au sein du porte-substrat 5x5mm2 provoque
la présence d’un espacement. Cet espace entraîne un eﬀet d’antenne augmentant le champ
électrique de façon locale et une modiﬁcation de la gaine comme le montre la simulation
de Bonnauron et al. [84].
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Figure 2.38 – Images optiques des échantillons (a) @727 et (b) @729 de la série N˚ 3 après croissance.
Aﬁn d’atteindre 100% de reproductibilité du procédé de nucléation, il est nécessaire
de maîtriser la découpe des échantillons et de réajuster le lamage du porte substrat pour
le centrage de l’échantillon. Cette observation montre à quel point l’usinage des pièces du
porte substrat a son importance.
2.3.4 Bilan
Aﬁn de synthétiser des ﬁlms de diamant hétéroépitaxié ayant tous la même qualité
cristalline, l’homogénéité et la reproductibilité du procédé de nucléation doivent être maî-
trisées. Au cours de la partie précédente, de nombreuses actions ont été menées au sein
du réacteur MPCVD DIADEME.
Pour l’homogénéité, une étude géométrique du porte substrat a permis de contrôler la
forme de la gaine cathodique lors de l’étape de BEN. Pour la reproductibilité, un eﬀort
de centrage et de positionnement de l’échantillon par rapport aux parois du réacteur a
été réalisé.
Enﬁn, la sécurisation électrique du réacteur ainsi que la mise en place d’un nouveau
système de polarisation ont augmenté la ﬁabilisation du procédé. L’ensemble de ces amé-
liorations ont permis :
– Le recouvrement moyen de la surface de l’iridium par le diamant hétéroépitaxié
égale à 16,5mm2 dans 80% des cas.
– La corrélation entre la qualité cristalline de l’iridium épitaxié sur SrTiO3 et le taux
de recouvrement des domaines.
– Sur une même série ayant une bonne qualité d’iridium, le taux de recouvrement des
domaines est supérieur à 65%.
– L’utilisation d’une contre-électrode modulable en distance.
Maintenant que l’homogénéité a été atteinte, l’étude des mécanismes de nucléation
106
De l’iridium épitaxié sur SrTiO3 au ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
homogène sur 5x5mm2
des domaines va être entreprise dans les chapitres suivants.
2.4 Conclusion
Dans ce chapitre, deux points importants sont à souligner correspondant à :
– la mise au point et le contrôle de l’épitaxie de l’iridium sur substrat 5x5mm2 de
SrTiO3(001)
– l’optimisation du positionnement de la gaine lors du procédé de nucléation BEN
Ceci montre donc la possibilité de réaliser l’ensemble des diﬀérentes étapes en vue
de l’obtention d’un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié homogène sur iridium au sein du
laboratoire LCD.
Premier point
La mise en place d’un bâti d’épitaxie pour l’évaporation de l’iridium sur
SrTiO3(001) permet d’être autonome sur la réalisation des ﬁlms d’iridium. Le ﬂux d’éva-
poration et la température de l’échantillon lors du dépôt d’iridium sont deux paramètres
qui conditionnent l’épitaxie. Lors de notre étude, les meilleures valeurs de désorientations
polaire et azimutale obtenues sont de 0,13˚ et 0,16˚ pour la série N˚ 3 avec un couple de
température et de ﬂux égal à 1010˚ C et 1,5nm/min. Ces valeurs correspondant à l’empi-
lement Ir/SrTiO3 sont équivalentes à celles reportées dans la littérature par Hörmann et
al. [53]. En perspective, deux points seraient intéressants à étudier pour connaître le gain
sur la désorientation du ﬁlm d’iridium. Le premier point concerne la modulation du ﬂux
d’évaporation au cours du temps.
Cette méthode est utilisée par Fischer et al. sur YSZ/Si [74]. Celui-ci commence
par déposer les premiers nanomètres d’iridium avec un faible ﬂux (0,24nm/min). Puis,
la couche d’iridium est épaissie jusqu’à 150nm avec un ﬂux plus important (1,2nm/min).
Le deuxième point concerne la préparation de la surface du SrTiO3 avant le dépôt. La
méthode reportée par Kawasaki et al. permet de maîtriser la stoechiométrie du SrTiO3
après nettoyage chimique soit terminée par SrO ou soit par TiO2 [132]. Après trempage
du SrTiO3 dans une solution à pH=4,5 de NH4F-HF et une exposition ozone de la surface
sous lampe UV, la surface est terminée par des marches de TiO2. Une telle méthode
de nettoyage permet de diminuer la désorientation polaire du SrTiO3(001) épitaxié sur




L’optimisation du réacteur MPCVD DIADEME ainsi que sa ﬁabilisation
ont permis dans un second temps la formation des domaines repartis de façon homogène
sur une surface de 16,6mm2 en moyenne à partir du procédé de nucléation BEN mis
au point par Anthony Chavanne. Les paramètres qui ont permis cette homogénéité et
reproductibilité correspondent au contrôle de la position de l’échantillon en z et dans le
plan du réacteur par rapport au plasma et le contrôle du courant de polarisation avec
la contre-électrode modulable. La reproductibilité du procédé de formation des domaines
peut être encore améliorée en maîtrisant la découpe des échantillons SrTiO3 5x5mm2 et
le centrage de l’échantillon au sein du porte-substrat.
De plus, cette étude a montré l’inﬂuence de la qualité de l’iridium sur le taux de
recouvrement des domaines après le BEN. En particulier, un point concernant la forme
des domaines a été observé comme l’ont reporté Brescia et al. dans la littérature. Ces
domaines peuvent être soit de forme circulaire ou soit de forme fractale [88]. Dans notre
cas, nous supposons que la présence de sillons inﬂuence la formation des domaines fractals.
C’est avec de tels domaines qu’il semble possible d’obtenir un taux de recouvrement élevé
(>65% pour la série N˚ 3). Ceci fera l’objet d’une étude détaillée au travers du chapitre 4
pour comprendre la formation et le développement des domaines à la surface de l’iridium.
À présent, ces deux points importants de l’étude vont nous permettre de mieux étu-
dier les mécanismes de formation des domaines à la surface des échantillons d’Ir/SrTiO3
5x5mm2. Pour cela, nous allons analyser la morphologie et la chimie de surface des do-
maines après l’étape de BEN grâce en particulier à la partie UHV du système DIADEME
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Introduction
Dans le chapitre précédent, la fabrication de couches d’iridium épitaxié sur SrTiO3
et les premiers stades de croissance d’un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié passant par
la formation homogène de domaines sur 5x5mm2 ont été présentés. Dans la littérature,
cette voie d’épitaxie du diamant par domaines fait l’objet de nombreuses études depuis
quelques années (cf. chapitre 1 § 1.1.2.1). Les techniques de caractérisation utilisées sont
nombreuses mais le mécanisme de formation de ces domaines reste toujours en suspend.
Des questions se posent telles que :
– Qu’est ce qui gouverne cette réactivité si particulière de l’iridium se traduisant par
l’apparition de taches contrastées sur iridium durant le procédé BEN à la diﬀérence
des autres hétérosubstrats ?
– Quel paramètre régit l’épitaxie du diamant sur iridium permettant d’obtenir des
taux de recouvrement proches de 100% dans les domaines après une étape de crois-
sance ?
Dans ce chapitre, nous allons étudier la morphologie et la chimie de surface des do-
maines après l’étape de BEN. Pour cela, des analyses MEB et en champ proche (AFM)
à l’échelle nanométrique seront réalisées par retour sur zones. La surface de l’échantillon
après cette étape de BEN sera aussi étudiée par spectroscopie de photoélectrons X en
micro-faisceau (XPS) et Auger (nano-AES) avec la collaboration du Centre d’étude et de
Formation des Spectroscopies de Surface à Versailles (Muriel Bouttemy). L’ensemble des
résultats nous amènera à dresser une carte d’identité des domaines. Enﬁn, l’homogénéité
des domaines sur 5x5mm2 obtenue au chapitre 2 permettra de réaliser un travail séquen-
tiel entre le réacteur MPCVD DIADEME et l’analyse XPS dans un environnement UHV.
De plus, nous nous intéresserons plus particulièrement à l’eﬀet de l’hydrogène atomique
sur les domaines après l’étape de BEN.
3.1 Étude morphologique des domaines à l’échelle
nanométrique
3.1.1 Hétérogénéités à l’intérieur des domaines observées par
MEB
Suite aux deux étapes précédentes (étapes de nettoyage par un plasma H2 de la surface
d’iridium et de la stabilisation en température du plasma H2/CH4 (cf. chapitre 2 § 2.2.2)),
une étude MEB de la surface d’iridium après l’étape de BEN a été réalisée toujours selon
la technique de retour sur zone à l’échelle nanométrique expliquée en Annexe A. En eﬀet,
cette nouvelle approche séquentielle entre la dernière étape du procédé de nucléation
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correspondant à l’étape de BEN et l’étape de courte croissance va nous permettre d’étudier
en détails les domaines. Deux tensions d’accélération ont été utilisées lors de l’analyse
MEB correspondant à :
– Une tension de 20kV pour obtenir une excellente résolution latérale des contours
ﬁns des domaines ;
– Une tension de 0,5kV pour augmenter la sensibilité d’imagerie de l’extrême surface
de l’échantillon.
Comme le montre la Figure 3.1 (a), les zones homogènes d’émission d’électrons secon-
daires correspondant aux domaines ont été observées après l’étape de BEN à 20kV. Un
traitement d’image à l’aide du logiciel ImageJ a été appliqué aﬁn d’isoler ces zones claires
et obtenir une meilleure observation de ces domaines. Tout d’abord, un seuillage a été
réalisé sur la distribution des niveaux de gris pour sélectionner les sillons et les domaines
(détails en Annexe B). Deuxièmement, la routine du traitement d’image sépare les sillons
des domaines en considérant un critère de taille et de forme. Troisièmement, un masque
de calque rouge a été utilisé pour coloriser les domaines.
Après une courte étape de croissance de 5 minutes, l’échantillon est une nouvelle fois
analysé par MEB dans les mêmes conditions d’observation que précédemment (distance
de travail, tension d’accélération, luminosité et contraste). Aucune modiﬁcation morpho-
logique de la surface d’iridium n’a été constatée. La position des sillons et des billes
d’iridium présents après l’étape de BEN est identique. Seul, un nouveau niveau de gris a
été associé à la couleur verte après avoir réalisé le même traitement d’image que précé-
demment. Cette représentation correspond à l’image de la Figure 3.1 (b) et montre que
les zones vertes correspondant aux domaines obtenus après l’étape de BEN (cf. Figure 3.1
(a)).
Pour une tension d’accélération très faible (0,5kV), une autre zone du même échantillon
a été observée après l’étape de BEN dans laquelle un contraste hétérogène apparaît au
sein des domaines. Les zones plus contrastées sont colorisées en bleu (cf. Figure 3.1 (c))
Après une étape de courte croissance de 5 minutes et le même traitement d’image,
deux distributions caractéristiques de niveau de gris sont discernables. Comme représenté
sur la Figure 3.1 (d), il y a la présence de domaines (de couleur rouge) et l’apparition de
taches vertes. Une corrélation peut être clairement faite entre les hétérogénéités observées
après l’étape de BEN qui apparaissent en bleu (cf. Figure 3.1 (c)) et l’emplacement des
zones vertes après la croissance courte (cf. Figure 3.1 (d)).
Une cartographie de la surface par analyse nano-AES conﬁrme la présence de la phase
diamant après une étape de croissance si courte de 5 minutes (Annexe C). Brescia et
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al. conﬁrment par TEM qu’après seulement 5 secondes de croissance, il est possible d’ob-
server le diamant que l’on ne distingue pas après l’étape de BEN [91] (cf. chapitre 1
§ 1.2.2.2). Sachant que les domaines conduisent à la formation de diamant hétéroépitaxié
(chapitre 1 § 1.1.1.3), ces zones vertes correspondent donc à la présence de nanocristaux
de diamant après l’étape de courte croissance. Les hétérogénéités au sein des domaines (cf.
taches bleues Figure 3.1 (c)) peuvent être corrélées à la présence de plusieurs phases de
carbone ayant des rendements d’émission secondaire diﬀérents. Leur colocalisation avec
les nanocristaux de diamant épitaxié (cf. Figure 3.1 (d)) indique la présence de précurseurs
ou nuclei de diamant avant l’étape de croissance.
Figure 3.1 – Deux zones observées après 30 minutes de BEN (première ligne) et après une courte
croissance de 5 minutes (seconde ligne) par MEB à diﬀérentes tensions d’accélération : 20 kV pour (a)
et (b), 0,5 kV pour (c) et (d), respectivement.
3.1.2 Topographie d’une zone dense en domaine par AFM
Comme cela sera présenté dans le chapitre 4, les domaines évoluent au cours du temps
jusqu’à leur coalescence. Pour faciliter le repérage de zone, l’étude suivante a été donc
menée sur un des premiers échantillons comportant des zones denses en domaines mais
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non homogènes (cf. Figure 2.26) aﬁn de mesurer leur topographie par AFM. Ce même
échantillon sera utilisé pour l’analyse chimique de surface dans la partie suivante 3.2.
Comme l’indique la Figure 3.2 (a) et (b), la corrélation MEB/AFM sur la même
zone permet d’eﬀectuer les mesures de proﬁls de hauteur sur les parties présentant un
contraste clair correspondant aux domaines observés au MEB. Les zones foncées pré-
sentes sur les deux images correspondent aux surfaces de l’iridium non couvertes par des
domaines. Après plusieurs mesures de proﬁls réalisés sur les images AFM (cf. Figure 3.2
(c)), une hauteur moyenne de 8, 5±0, 4 nm a été extraite. L’écart moyen arithmétique par
rapport à la ligne moyenne de la rugosité (RMS) est de 0,7nm. Cette hauteur correspond
à la hauteur totale du domaine et des sillons.
Dans une zone dépourvue de domaines, une hauteur moyenne de 1, 7 ± 0, 3nm a été
mesurée correspondant à la hauteur des sillons (cf. Figure 3.3). Nous supposons que ces
sillons recouvrent toute la surface (cf. Figure 3.8). En faisant la diﬀérence de ces deux
épaisseurs mesurées précédemment, nous pouvons déduire une hauteur de 6,8nm associée
à l’épaisseur d’une couche mince déposée sur la surface d’iridium rugosiﬁé. La présence
de cette couche mince sera conﬁrmée par une analyse XPS décrite plus en détail dans la
section suivante 3.2.1.
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Figure 3.2 – Corrélation entre (a) image MEB et (b) image AFM d’une même zone montrant des
domaines après l’étape de BEN ; (c) proﬁls réaisés sur l’image AFM.
Figure 3.3 – Image AFM et proﬁls des sillons observés à la surface d’iridium dans une zone
dépourvue de domaines après l’étape de BEN.
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3.1.3 Les sillons jouent-ils un rôle dans la formation des do-
maines ?
Comme il a été mentionné dans le chapitre 2 § 2.2.2.4, l’étape de BEN entraîne un
changement de la morphologie de surface de l’iridium observable au MEB. Ici, nous allons
nous intéresser plus en détails aux sillons correspondant à des structures nanométriques
organisées de façon régulière à la surface de l’iridium induits par le bombardement ionique
lors de l’étape de BEN.
3.1.3.1 Sandblasting : phénomène d’ondulation
Avant de s’intéresser aux sillons présents à la surface de l’iridium après l’étape de BEN,
montrons que ces structures analogues peuvent être observées dans d’autres domaines. En
eﬀet, le phénomène « Sandblasting » ou phénomène d’ondulation peut être observé au
quotidien sur des dunes de sable, des nuages dans le ciel mais aussi dans le domaine de
la recherche avec la nanostructuration des surfaces. La direction du vent ou l’angle d’in-
cidence du faisceau d’ions par rapport à une surface induit des formes caractéristiques
appelées vaguelettes comme l’indique la Figure 3.4. Lorsqu’un défaut (marche atomique,
lacune) est présent à la surface, celui-ci entraine un changement de direction des ondu-
lations se propageant parallèlement par rapport à celui-ci (cf. direction de propagation
depuis le défaut = ﬂèche jaune Figure 3.4 (b)).
Figure 3.4 – Phénomène d’ondulation (a) et (c) dans un désert australien ou sur deux ﬂancs de
dunes dans le désert algérien dû au vent, (b) à la surface du verre après 6h de bombardement ionique à
45˚ (ﬂèche blanche) et (d) dans un ciel dont les nuages sont les sommets du au courant d’air froid et sec
(creux dus au courant d’air chaud et humide) [134].
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Si l’on se focalise sur le cas des surfaces métalliques (cuivre, aluminium ou platine
[135, 136, 137]), ces études montrent que ces motifs sont basés sur la réorganisation des
atomes et des lacunes (cf. Figure 3.5) activés thermiquement par le bombardement ionique
comme le décrit le modèle de Sigmund [138] et vériﬁé par Chason et al. [139].
Figure 3.5 – (a) Exemples de transition associés à certains processus cinétiques de surface ; (b)
représentation schématique du processus de pulvérisation utilisé dans le modèle de Sigmund [138].
Rusponi et al. reportent que deux phénomènes de surface sont en compétition : la
diﬀusion de surface et la pulvérisation [140]. En eﬀet, si l’on ﬁxe les paramètres suivant
tels que le ﬂux, la température de surface, l’énergie des ions mais que l’on fait varier
l’angle d’incidence du faisceau d’ions sur un métal cubique, le phénomène de diﬀusion
prédomine et entraîne des ondulations suivants des axes cristallographiques préférentiels
à faible angle d’incidence. Cependant, lorsque l’angle critique est atteint, le phénomène
de pulvérisation prédomine aﬁn d’orienter les ondulations parallèlement au ﬂux.
Ceci peut être aussi observé lorsque l’on ﬁxe le ﬂux avec un fort angle d’incidence et
que l’on augmente la température de surface de 100 à 550K. Les ondulations suivent le ﬂux
(pulvérisation) et lorsque la mobilité des adatomes est grande à haute température, elles
choisissent les orientations préférentielles du substrat (diﬀusion). Sachant que le platine
et l’iridium ont des comportements voisins sous irradiation (numéro atomique ZPt=78 et
ZIr=77), ces phénomènes de pulvérisations et d’érosions peuvent aussi se produire sur des
surfaces d’iridium.
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3.1.3.2 Les sillons à la surface de l’iridium
Comme nous l’avons décrit précédemment, la topographie de ces motifs de surface dé-
pend de nombreux paramètres tels que l’angle d’incidence du ﬂux d’ions, sa distribution
en énergie mais aussi la température du substrat. Dans notre cas, la surface d’iridium ex-
posée à un plasma H2/CH4 sous polarisation au sein du réacteur MPCVD subit également
des phénomènes de diﬀusion et de pulvérisation. La zone gouvernant la trajectoire, le ﬂux
et l’énergie des ions jusqu’à leurs impacts à la surface correspond à la gaine cathodique
décrite au chapitre 1 Figure 1.28. Le bombardement ionique entraîne des modiﬁcations
de surface qui sont majoritairement des sillons.
La Figure 3.6 représente diﬀérentes zones de l’échantillon allant du centre (a) vers
le bord (c) après l’étape de BEN. On constate que la forme et l’orientation des sillons
évoluent. Les bords de l’échantillon induisent un eﬀet de pointe pour le champ électrique
lors de la polarisation (cf. chapitre 2 § 2.3.2.2). La distribution angulaire et énergétique
des ions arrivant à la surface ne sont pas homogènes entre le bord et le centre. Zhang
et al. utilisent cet eﬀet pour la synthèse de feuillets de graphène orientés à partir d’une
géométrie spéciﬁque de porte-substrat [86]. La géométrie du porte substrat n’est pas le
seul paramètre qui inﬂue sur la forme des sillons.
Figure 3.6 – Images MEB de diﬀérentes formes de sillons sur un même échantillon d’Ir/SrTiO3
allant du centre (a) vers le bord (c).
En eﬀet, ces sillons sont dépendants aussi de la variation en concentration de méthane
(0,5-20%) mais aussi de la tension de polarisation (125-200V) [72, 82]. Lorsqu’il y a
présence de défauts de surface, ces motifs changent de direction de propagation le long
des terraces de la surface d’iridium comme représenté par la ﬂèche jaune sur la Figure 3.7.
Cependant, ces sillons sont majoritairement orientés suivant les directions [100] et [010]
comme indiqué sur la Figure 3.8 (a) et reporté dans les publications suivantes [51, 123].
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Figure 3.7 – Images MEB d’un domaine (a) après l’étape de BEN (30 minutes) et (b) après 15
minutes de croissance montrant la présence de cristaux de diamant épitaxiés à 45˚ des sillons à la
surface de l’iridium. La ﬂèche jaune indique la propagation des sillons parallèlement à la marche
représentée en pointillé jaune.
La Figure 3.8 met en avant, après ajustement de la luminosité et du contraste de
l’image MEB, la présence de sillons visibles à l’intérieur des domaines. De plus, selon nos
observations statistiques des images MEB après l’étape de polarisation, aucun domaine n’a
été observé sans la présence de sillons. Ainsi, les sillons sont susceptibles d’être nécessaires
mais pas suﬃsants pour former des domaines à la surface de l’iridium. Après l’étape de
BEN, une étape de croissance de 15 minutes a été appliquée et conﬁrme la formation de
diamant hétéroépitaxié à l’emplacement exact des domaines observés auparavant et dans
lesquels les sillons sont présents (cf. Figure 3.7). Ces sillons n’évoluent pas lors de l’étape
de croissance. Après observation des images MEB, comme indiqué par la Figure 3.7 (b),
les cristaux de diamant croissent à 45˚ par rapport à la direction [100] du sillon. Cette
direction [011] est en lien avec la relation d’épitaxie du diamant sur iridium.
Figure 3.8 – (a) Image MEB de la surface de l’iridium après l’étape de BEN avec des sillons mis en
évidence. La luminosité et le contraste ont été ajustés pour montrer la présence de sillons dans les
domaines ; (b) orientation préférentielle des sillons observée par Hörmann et al. [51].
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3.1.4 Bilan
Deux points sont à retenir de cette étude morphologique à l’échelle nanométrique des
domaines menée par MEB et AFM :
– Aucun domaine sans la présence de sillons n’a jamais été observé
Cette absence peut indiquer une forte corrélation entre la présence de sillons et la
formation de domaines. La présence de sillons semble être nécessaire mais non suﬃsante
pour l’apparition de domaines. Nous pensons qu’ils peuvent agir comme des canaux pour
faciliter la sursaturation du carbone par diﬀusion des espèces à la surface aﬁn d’induire des
sites préférentiels de nucléation pour le diamant. Une telle hypothèse a déjà été proposée
par Kawarada et al. pour des substrats de β - SiC après l’étape de BEN [38]. La présence
de saillies de β - SiC, qui ressemblent fortement à des sillons et qui sont nommés rainures,
permettent d’induire la croissance du diamant hétéroépitaxié suivant le mode Volmer-
Weber.
– La localisation des sites de nuclei de diamant après l’étape de BEN à l’inté-
rieur des domaines par MEB
Selon la littérature, un facteur de 300 a été rapporté entre le rendement SE (Émission
Secondaire) du diamant et celui du carbone amorphe pour une tension d’analyse de 0,5
kV [141]. La colocalisation entre les hétérogénéités observées après l’étape de BEN dans
les domaines et les nanocristaux de diamant après l’étape de croissance suggère fortement
la présence de nuclei de diamant avant l’étape de croissance. Ces nuclei sont très proba-
blement situés à l’interface avec l’iridium, sachant que c’est une condition nécessaire pour
obtenir l’hétéroépitaxie du diamant avec la maille de l’iridium.
Pour ﬁnir, une étude réalisée par Gsell et al. va dans le sens de cette hypothèse [124]. Ils
observent que les domaines correspondant aux zones de forte émission secondaire observées
par MEB deviennent sombres suite à un recuit supérieur à 1000˚ C de la surface d’iridium
après polarisation comme l’indique la Figure 3.9 (e).
Figure 3.9 – Images MEB de la surface de l’iridium (a) après l’étape de BEN et deux étapes de
recuit à 1000˚ C et 1100˚ C respectivement (c) et (e) [124].
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Cette réduction de contraste peut être due à la transformation des nuclei de diamant
en oignons de carbone par voie thermique. Une telle température peut provoquer en
eﬀet une graphitisation de surface progressant vers le coeurs des nuclei de diamant. Le
phénomène a déjà été observé au laboratoire LCD après 8h de recuit sous UHV sur des
nanoparticules de diamant de détonation de 5nm par Petit et al. [142] comme l’indique
la Figure 3.10.
Figure 3.10 – Images HRTEM (a) d’un nanodiamant de détonation et (b) d’un oignon de carbone
après 8h de recuit [142, 143].
Après avoir étudié la topographie des domaines, nous allons à présent nous intéres-
ser à l’étude chimique de la surface d’iridium après l’étape de BEN par XPS (taille de
sonde 50µm) et nano-Auger (taille de sonde 10nm). Ces deux techniques complémentaires
permettent :
– pour le nano-AES de discriminer les deux hybridations sp2/sp3 du carbone à l’échelle
nanométrique et de façon ponctuelle et avec une profondeur de sonde inférieure à
3nm
– pour l’XPS de sonder un volume beaucoup plus grand (profondeur inférieure à 7nm)
mais avec une sensibilité plus faible par rapport au nano-AES
Ceci est très utile dans notre cas pour essayer de mettre en évidence la présence des
nuclei de diamant.
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3.2 Chimie de surface des domaines après l’étape de
BEN
La Figure 3.11 représente la vue de l’échantillon qui a déjà été analysé lors de la
mesure topographique des domaines en combinant le MEB et l’AFM. Cet échantillon non
homogène présente deux zones plus ou moins denses en domaine où les analyses XPS et
nano-AES ont été réalisées.
Figure 3.11 – Image MEB de l’échantillon Ir/SrTiO3 analysé par XPS et nano-AES dans deux
zones diﬀérentes.
3.2.1 Analyse nano-Auger de la chimie de surface des domaines
Aﬁn de continuer la caractérisation des domaines à l’échelle nanométrique, l’analyse
nano-Auger a donc été réalisée au Centre d’étude et de Formation des Spectroscopies
de Surface à Versailles (CEFS2). Cette collaboration avec Muriel Bouttemy permet de
comparer la chimie de surface des zones domaines et non domaines à la surface de l’iridium
après l’étape de BEN (cf. Figure 3.12 (a)).
Comme l’indique la Figure 3.12 (b), le diamant monocristallin et le HOPG (Highly
Oriented Pyrolytic Graphite) ont été utilisés comme références sp3 et sp2. Au premier
abord, le spectre Auger du carbone KVV de la Figure 3.12 (b) correspondant aux domaines
semble très similaire au spectre de référence du diamant.
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Figure 3.12 – (a) Localisation des points d’analyses nano-Auger à l’extérieur (en vert) et à
l’intérieur des domaines (en violet) ; (b) comparaison des spectres dN/dE Auger C KVV à l’extérieur et
à l’intérieur des domaines après l’étape de BEN avec ceux des références HOPG sp2 et diamant
monocristallin sp3.
Pour permettre une meilleure interprétation de ces spectres, il est nécessaire de réaliser
une dérivée seconde du signal Auger d2N/dE2 faisant apparaître plus de détails comme
l’indique la Figure 3.13 (a).
Dans ce cas, les points d’inﬂexion, à savoir, A1, A2, A3 et A0 peuvent être déterminés
(cf. Figure 3.13 (a)) et leur positions en énergie sont comparées par rapport au principal
point d’inﬂexion A0. Ces points correspondent aux diﬀérentes transitions KVV, A0 - ηW
et à la transition π −→ π∗ comme décrit dans la littérature [144]. Les diﬀérences d’éner-
gie par rapport au point A0 sont présentées dans la Figure 3.13 (b) pour chaque point
d’inﬂexion. Cet histogramme démontre que les valeurs d’énergies sont équivalentes à l’in-
térieur et l’extérieur des domaines. En outre, ces valeurs ne correspondent pas exactement
à la valeur de référence du diamant ni à celle de l’HOPG. Par contre, elles correspondent
plutôt aux valeurs reportées par Constant et al. d’une couche de carbone amorphe [144].
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Figure 3.13 – (a) Comparaison des spectres d2N/dE2 Auger C KVV obtenues à l’extérieur et à
l’intérieur des domaines après l’étape de BEN avec ceux des références HOPG sp2 et diamant
monocristallin sp3 ; (b) Diﬀérence en énergie de chacun des points d’inﬂexion par rapport à A0 pour les
spectres d2N/dE2 [144].
L’inconvénient de cette technique d’analyse est que la profondeur de sonde est infé-
rieure à 3nm. Si l’on veut pouvoir sonder plus profond la chimie de la proche surface et
détecter les nuclei de diamant, nous devons utiliser l’analyse XPS.
3.2.2 Analyse XPS d’une zone dense en domaines
Le spectre global XPS de la surface dense en domaine est présenté par la Figure 3.14
(a) correspondant à une taille de sonde de 50µm. Ici, l’analyse XPS permet d’extraire
les niveaux de coeur des éléments présents à la surface comme par exemple le pic C1s et
Ir 4d5/2 comme l’indique la Figure 3.14 (b). Pour l’analyse XPS en dehors de cette zone
dense, le pic C1s est situé à 284,2eV. Il peut être associé à une phase graphitique proche
du HOPG. La position du pic C1s est égale à 284,6eV dans la zone dense en domaines.
Cette position est située entre la référence du HOPG et du diamant polycristallin (cf.
Figure 3.15 (a)). Il est diﬃcile de dire à quel type de phase carbonée correspond cette
position du pic. Avec les résultats du nano-AES et la publication de Lascovich et al.
[145], on peut supposer qu’il sagit de carbone amorphe. Notons que, le déplacement du
pic C1s avec l’autre zone est physique. Ce n’est pas un eﬀet de charge de la surface car la
Figure 3.15 (b) montre que les pics de l’Ir4f se superposent pour les deux zones. De plus,
le rapport C/Ir est plus élevé pour la zone dense en domaine égale à 3,4 contre 2,1 pour
l’autre zone.
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Figure 3.14 – (a) Spectre XPS général de la surface de l’iridium après l’étape de BEN et (b) les
niveaux de coeur du carbone C1s et de l’iridium Ir4d5/2 normalisés (analyse réalisée au CEFS2).
Figure 3.15 – (a) Superposition des niveaux de coeur du pic C1s pour la zone dense et non dense en
domaines ainsi que les référence diamant et HOPG ; (b) niveaux de coeur des pics Ir4f correspondant à
la zone dense et non dense en domaines.
Par ailleurs, cette technique permet de déterminer l’épaisseur du ﬁlm sondée. En eﬀet,
le rapport des aires des pics C1s et Ir4d5/2 du spectre XPS de la Figure 3.14 (b) permet
d’estimer une épaisseur équivalente de carbone en supposant la présence d’une couche
homogène à la surface de l’iridium dans la zone dense en domaines après l’étape de
polarisation [123, 125]. D’après l’abaque de la Figure 3.16 (a), cette épaisseur équivalente
de carbone estimée par analyse XPS correspond à 6,7nm déposée sur la surface de l’iridium
pour un rapport C1s/Ir4d5/2 égal à 3,4. Cette valeur est proche de celle déduite par analyse
AFM. Dans le cadre de l’étude topographique avec l’AFM (cf. § 3.1.2), nous avions déduit
la hauteur d’un ﬁlm mince d’environ 6,8nm déposé sur la surface de l’iridium rugosiﬁé.
Cette valeur résulte de la soustraction de la hauteur des domaines denses et de la hauteur
des sillons mesurés par analyse AFM correspondant respectivement à 8, 5 ± 0, 4nm et
1, 7±0, 3nm. Cette valeur de 6,8nm déduite par le calcul est donc cohérente avec l’analyse
locale en XPS.
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Figure 3.16 – Évolution du rapport des aires du pic C1s sur le pic Ir4d5/2 en fonction de l’épaisseur
équivalente de la couche homogène de carbone [13] ; (b) deux spectres Raman de la surface d’iridium
réalisés à λ = 514nm après l’étape de BEN.
3.2.3 Analyse Raman
Les techniques d’analyses chimiques utilisées précédemment ne nous permettent pas
de sonder les nuclei de diamant même si l’on observe une diﬀérence par analyse XPS
dans la zone dense en domaines que l’on peut associer plus à une couche de carbone
amorphe. Nous avons collaboré avec le Laboratoire d’Électrochimie et de Physicochimie
des Matériaux et des Interfaces à Grenoble. Diﬀérentes mesures par analyse Raman ont
été eﬀectuées par Michel Mermoux toujours sur le même échantillon.
La Figure 3.16 (b) montre deux spectres caractéristiques de la surface après le BEN.
La plupart des zones analysées sont de type carbone désorganisé ne montrant pas la
signature sp3 du diamant (cf. point 1 de la Figure 3.16 (b)). Néanmoins, quelques points
équivalents au point 2 montrent que le maximum de la bande D du spectre du carbone
est légèrement décalé vers les basses fréquences. Sous ce pic, il semble qu’il y est la
présence de deux maxima, un vers 1360cm−1 et l’autre vers 1335cm−1. Après discussion
avec Michel Mermoux, il est diﬃcile d’aﬃrmer que l’une de ces valeurs peut être associée
à une signature diamant. Par contre, le signal Raman montre bien que l’on sonde des
zones de chimies diﬀérentes à la surface de l’iridium après le BEN dont l’une pourrait être
associée aux domaines.
3.2.4 Bilan
L’ensemble des résultats obtenus dans cette partie d’analyse chimique permet de com-
pléter la compréhension de la formation des domaines sur iridium essentielle pour maîtriser
le procédé. Les points essentiels à retenir sont au nombre de trois :
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– La surface de l’iridium est recouverte de carbone de type sp2 après l’étape
de BEN. Le carbone provient de la sursaturation du carbone accumulé dans l’iridium
durant le procédé BEN comme l’indique Chavanne et al. [125].
– Dans les zones denses en domaines, cette signature en nano-Auger du carbone est
plus associée à la référence du carbone amorphe (cf. Constant et al. [144]). Cette
constatation renforce l’hypothèse de la présence de nuclei de diamant dans les par-
ties domaines.
– La mesure de l’épaisseur équivalente de cette couche de carbone amorphe en XPS
correspond à celle déduite par AFM et vaut 6,8nm.
Figure 3.17 – (a) Représentation schématique (ﬁlm mince de carbone amorphe + sillons) à la
surface de l’iridium avec des épaisseurs extraites par analyse AFM/XPS ; les nuclei de diamant sont
représentés à l’interface avec l’iridium selon les observations MEB/nano-Auger ; (b) représentation
schématique de Schreck et al. d’un domaine à la surface de l’iridium après l’étape de BEN [146].
La Figure 3.17 montre de façon schématique que la profondeur de sonde des analyses
utilisées est trop faible pour sonder les nuclei de diamant. Ce résultat conﬁrme l’hypothèse
que les nuclei de diamant sont situés à l’interface entre les sillons et cette couche de
carbone amorphe. Ceci est en accord avec l’hétéroépitaxie du diamant dans les domaines
après une courte étape de croissance (cf. Figure 3.7 (b)).
3.3 Représentation schématique et carte d’identité
des domaines
Grâce à cette étude morphologique et chimique des domaines, nous avons pu dresser
une carte d’identité des domaines apparaissant à la surface de l’iridium lors de l’étape de
BEN pour notre système comme l’indique la Figure 3.17 (a).
Dans la littérature, l’équipe de M.Schreck a étudié avant nous en détails la structure
d’un domaine dans leurs conditions de BEN. Gsell et al. ont reporté que la topographie
d’un domaine correspond à une zone située à 1nm de profondeur par rapport à la surface
de la région environnante [89] (cf. Figure 1.33). Pour complément, la hauteur des sillons
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mesurée dans leur cas est égale à 3nm et la Figure 3.17 (b) schématise leur modèle d’un
domaine composé de nuclei de diamant après l’étape de BEN. Ce modèle de nucléation
et formation des domaines se décompose en cinq points [147]. Les nuclei de diamant
apparaissent grâce à la matrice de carbone amorphe et tente de croître comme sur silicium.
Cependant, la tension de polarisation étant plus élevée, la croissance verticale est nulle
entraînant seulement une croissance latérale du cristal de diamant. Le bombardement
ionique limite son expansion en subdivisant le cristal en sous-unité que l’on appelle nuclei.
Pour la localisation des nuclei de diamant avant l’étape de croissance, aucune équipe
n’a été capable à ce jour de les imager. En eﬀet, l’analyse TEM qui fut utilisée par
Hörmann et al. en coupe transverse n’indique pas leur présence [90]. Pourtant, Sawabe
et al. démontrent qu’il n’y a pas de couche d’interface entre l’iridium et le diamant après
l’étape de croissance [148] indiquant donc que les nuclei de diamant semblent s’épitaxier
directement sur l’iridium lors de l’étape de BEN. Ici, nous avons montré que notre analyse
par retour sur zone au MEB à 0,5kV est capable de localiser ces nuclei de diamant ou
plutôt les zones où s’accumulent les nuclei grâce à une diﬀérence d’émission électronique
secondaire.
Seules deux analyses de chimie de surface permettent de détecter une signature des
nuclei à la surface de l’iridium après l’étape de BEN. La première, la spectroscopie des
pertes d’énergies à haute résolution (HREELS) met en évidence la présence de ces nuclei
de diamant couverts par une ﬁne couche de carbone amorphe faiblement hydrogénée et
très défectueuse après l’étape de BEN pour M.Schreck [94] (cf. Figure 1.35 (a)). La
deuxième, la diﬀraction de photoélectrons induits par des rayons X (XPD) mesure un
ordre cristallin à courte distance correspondant au diamant comme l’indique de Sawabe
[148] (cf. Figure 1.35 (b)). Dans notre cas, nos résultats indiquant que les domaines sont
recouverts d’une couche de carbone amorphe plus conséquente que celle de M.Schreck
montrent en eﬀet qu’il est diﬃcile de sonder la signature de ces nuclei loin de l’interface
avec l’iridium ayant probablement une taille nanométrique très faible avec nos outils
d’analyses.
Nous allons à présent montrer qu’il est possible de sonder la signature chimique du
diamant après l’étape de BEN. Dans la partie suivante 3.4, une étude in situ est menée
en couplant l’eﬀet de l’hydrogène atomique sur les domaines au sein du réacteur MPCVD
DIADEME et l’analyse XPS sous ultra vide (UHV). Cette interaction plasma-surface est
un moyen de démontrer par la même occasion si les nuclei à l’interface correspondent à
une phase diamant stable ou à une phase proche sp3 que l’on peut appeler précurseur.
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3.4 Étude chimique des eﬀets d’un plasma d’hydro-
gène sur les domaines : in situ DIADEME/XPS
et nano-Auger
L’étude suivante in situ a pu être réalisée suite à l’homogénéisation des domaines
sur l’ensemble d’un échantillon d’iridium 5x5mm2 après l’étape de BEN au sein de notre
équipement DIADEME décrit dans le chapitre 2 § 2.3.
3.4.1 Les eﬀets de l’hydrogène atomique sur les phases du car-
bone
3.4.1.1 La gravure du carbone sp2
A la ﬁn des années 1960, Angus et al. montrent que la gravure par l’hydrogène ato-
mique du carbone en hybridation sp2 est bien plus rapide que le carbone sp3 [21]. Stanko
et al. complètent cette étude en démontrant le caractère sélectif de l’hydrogène atomique
qui grave plus rapidement le graphite que le diamant [149]. C’est à cause de cette sélec-
tivité que la synthèse du diamant par voie CVD a pris de l’ampleur dès 1982 reportant
des vitesses de dépôt atteignant le µm/h [150]. Dans la partie précédente 3.2, nous
avons démontré que les domaines sont composés de deux types de phase carbonée (cf.
Figure 3.13). L’une correspond à une couche de carbone amorphe déposée à la surface de
l’iridium rugosiﬁé (type sp2) analysé par nano-Auger. L’autre correspond à la présence de
nuclei de diamant à l’interface de cette couche de carbone amorphe avec l’iridium (type
sp3). Nous allons étudier l’eﬀet de l’hydrogène sur les domaines aﬁn de conﬁrmer notre
modèle schématique d’un domaine.
3.4.1.2 La surface de diamant hydrogénée
Comme il a été décrit précédemment, l’hydrogène a pour eﬀet de graver toutes phases
graphitiques mais ce n’est pas le seul eﬀet de cet atome sur le carbone.
À la surface d’une couche de diamant, des liaisons sp2 favorables donc à la croissance du
graphite se forment chaque fois que deux atomes de carbone adjacents ont une liaison libre.
Cependant, lors de l’étape de croissance CVD, l’hydrogène atomique en phase gazeuse
s’adsorbant sur les atomes de carbone, sature cette liaison (liaison C-H) et empêche la
formation d’une liaison de type graphite (C-C sp2).
Ce deuxième eﬀet de l’hydrogène est de saturer la surface de diamant, il est appelé :
hydrogénation de surface. Cette terminaison C-H à la surface du diamant, que l’on peut
obtenir en ﬁn de procédé MPCVD, est souvent utilisée au LCD comme surface de base
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pour le greﬀage chimique comme l’indiquent Girard et al. [151] et Agnès et al. [152] ou
pour la préparation d’électrodes de diamant dopé au bore (Vanhove et al. [153]).
Aﬁn de conﬁrmer la présence de nuclei de diamant après l’étape de polarisation, nous
allons plutôt nous focaliser sur l’une des propriétés importantes des surfaces de diamant
hydrogéné. En eﬀet, en présence d’un adsorbat venant de l’air ambiant, Maier et al. ont
montré qu’une couche conductrice de surface se créé grâce à un échange électronique avec
la surface du diamant hydrogéné [154]. Celui-ci a la particularité d’avoir une aﬃnité
électronique négative et ses électrons vont pouvoir être cédés à des molécules accepteuses
d’électrons qui viennent s’adsorber à la surface [155]. Ce type de transfert de charge
induit un dopage superﬁciel de type p en surface et entraîne une courbure des bandes
de valence et de conduction du diamant comme le décrit la Figure 3.18. Ce modèle de
transfert de charge démontré par Maier et al. se nomme dopage par transfert [154]. Ce
principe est utilisé dans certaines applications comme la réalisation de transistor à eﬀet
de champ (FET) en utilisant la conductivité de surface après hydrogénation comme canal
de FET par Kawarada et al. [156] ou par Garrido et al. [157].
Figure 3.18 – Modèle du transfert de charge sur le diamant hydrogéné [154].
Au niveau de la caractérisation par XPS, le transfert de charge peut être observé. Il
se traduit par un déplacement du pic C1s vers les basses énergies de liaison après l’oxy-
dation à l’air de la surface du diamant hydrogéné. Certaines équipes comme Ballutaud
et al., ont déjà montré que ce phénomène de dopage par transfert de charge induit un
décalage du pic C1s de −0,7/−0,8eV vers les basses énergies pour des ﬁlms de diamant
nanocristallin hydrogéné [158]. Un tel décalage de −0,7eV a été observé par Petit et al.
sur des nanoparticules de diamant hydrogéné ayant un diamètre de 5nm [142].
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3.4.1.3 Objectifs de l’étude
Le but de cette étude est de combiner ces diﬀérents eﬀets de l’hydrogène atomique sur
les domaines aﬁn de vériﬁer notre modèle schématique de la Figure 3.17 (a). Pour cette
étude, deux aspects doivent être pris en compte par rapport à l’étude menée à Versailles :
– le diamètre de sonde de notre appareillage XPS est de 600µm par rapport à celui
de Versailles qui est de 50µm.
– L’échantillon homogène que l’on analyse possède un taux de recouvrement en do-
maines d’environ 20% (cf. Figure 3.19). Ce taux est faible par rapport à l’échantillon
de Versailles qui possédait des zones denses en domaines totalement couvrantes.
Ceci peut entraîner des diﬀérences comme pour la mesure d’épaisseur avec le rapport
des aires des pics C1s et Ir4d5/2 présentée dans la partie 3.2.2. Pour l’interprétation
des résultats, il est préférable de raisonner avec les aires relatives de chaque composante
présente sous le pic C1s. Ici, la première partie de l’étude in situ va consister à retirer
de façon contrôlée la couche de carbone amorphe formée pendant le procédé BEN à la
surface de l’iridium par exposition à un plasma H2 pur pour sa sélectivité de gravure
sp2/sp3 au sein du réacteur MPCVD DIADEME. À chacune des étapes, l’échantillon va
être analysé par XPS sans remise à l’air permettant de connaître l’état de surface. Les
paramètres plasma sont reportés dans le Tableau 3.1 ainsi que l’estimation de la vitesse
de gravure du carbone amorphe lors du plasma H2 pur qui est proche de 0,07nm/seconde.
Cette vitesse a été déterminé par ellipsométrie en gravant avec le plasma H2 une couche
de DLC déposée par PVD sur silicium.
La deuxième partie de l’étude consiste à exploiter les propriétés de transfert de charge
caractéristique de la structure du diamant après hydrogénation. Pour cela, l’analyse XPS
va être utilisée pour valider la présence ou non de précurseurs ou nuclei de diamant à
l’interface avec l’iridium.
Figure 3.19 – Image MEB de la surface de l’échantillon après l’étape de BEN ainsi qu’un détail de
la surface après un ﬁltre FFT.
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Paramètres plasma H2 pur Valeurs
Puissance micro-ondes (W) 500
Pression (mbar) 15
Flux de H2 (sccm) 150
Temps (seconde) 30




Tableau 3.1 – Paramètres plasma pour la gravure de la couche de carbone amorphe des domaines.
Pour information, chaque étape est caractérisée par son spectre XPS correspondant au
pic C1s. Ces spectres ont été recalés en énergie par rapport à la référence du doublet Ir4f
situé à 60,5 et 63,5eV [159]. Un schéma représentatif de la surface correspondant à cette
étape se trouve en face du spectre avec la valeur du pourcentage atomique de l’oxygène
lorsque celui-ci est présent. Un tableau récapitule les diﬀérentes composantes présentes
sous le pic C1s après déconvolution. Ces composantes sont caractérisées par leur position
en énergie de liaison, leur aire relative du pic C1s en pourcent et leur largeur à mi-hauteur
(FWHM). L’ensemble des spectres XPS globaux sont regroupés en Annexe C.
3.4.2 La gravure des domaines par l’hydrogène atomique
Après l’étape de BEN
Le premier spectre XPS de la Figure 3.20 correspond à l’analyse chimique du niveau de
coeur C1s de la surface de l’iridium après l’étape de BEN. Ce pic C1s a été déconvolué avec
deux composantes situées à 283,8 et 284,8eV ayant une largeur à mi-hauteur (FWHM) de
0,8eV. Le premier pic C1 est décalé de +0, 3eV par rapport à la référence HOPG mesurée
sur le même appareillage et dans les mêmes conditions d’analyse (voir Annexe B). Nous
pouvons considérer que le pic C1 correspond aux liaisons carbone-carbone hybridées sp2.
La nature de la composante C3 décalée de +1eV par rapport au pic C1 est attribuée aux
simples liaisons C-OH. En eﬀet, d’après la concentration extraite du niveau de coeur O1s
(6,7%at.), il s’agit de groupements chimiques dans lesquels 1 atome de carbone est lié à
un atome d’oxygène équivalent aux groupements hydroxyles comme l’expliquent Girard
et al. pour ce type de molécules adsorbées [160].
En utilisant l’abaque pour le calcul d’épaisseur d’une couche homogène à partir des
rapports des aires des pics C1s et Ir4d5/2, nous déduisons que la couche de carbone
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amorphe est égale à 4,1nm. Cette épaisseur est faible par rapport à celle mesurée sur le
précédent échantillon avec l’XPS de Versailles qui était de 6,8nm. Cette diﬀérence peut
provenir du fait que nous avons moins de contribution des domaines dans le signal XPS
mesuré pour le carbone sachant que le taux de recouvrement est seulement de 20%. De
plus, le procédé BEN est homogène pour cette étude, ce qui peut entraîner une ségrégation
diﬀérente du carbone. Comme l’a montré Anthony Chavanne, la quantité de carbone à la
surface de l’iridium après le procédé BEN dépend de la valeur de la tension de polarisation
mais aussi du temps de BEN [125, 13]. Cependant, la valeur du pic C1 qui ne correspond
pas à une signature diamant suggère que les nuclei sont à l’interface avec l’iridium comme
notre modèle le prédit. Cette épaisseur de carbone amorphe est donc suﬃsante pour ne
pas pouvoir sonder les nuclei et/ou la quantité de nuclei est faible pour être détectée
par XPS dans notre conﬁguration. Pour information, la profondeur sondée avec notre
appareillage déduite par l’équation (3.1) est de :
3λCcosθ = 4, 7nm (3.1)
Avec λC = 2, 1nm libre parcours moyen du photoélectron issu du niveau électronique
du carbone dans une martice de carbone et θ = 51˚ angle formé par la normale à la surface
de l’échantillon et la direction de collection de l’analyseur.
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Figure 3.20 – Spectres XPS C1s déconvolués avec la représentation schématique associée de la
surface de l’iridium lors de la gravure séquentielle de la couche de carbone amorphe des domaines.
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Figure 3.21 – Rapport entre l’évolution du rapport des aires C1set de du Ir4d5/2 au cours de la
gravure séquentielle par plasma H2.
Après plasma H2 (30 secondes)
A partir de ce traitement du niveau de coeur C1s, nous appliquons un premier plasma
H2 de 30 secondes. Ceci entraîne la réduction du pic C1 à la surface de l’iridium, son
aire relative passe de 89,7 à 52,8% comme l’indique la Figure 3.20 (b). Le rapport de la
concentration de carbone par rapport à l’iridium est donné par la Figure 3.21. La gravure
de cette phase par l’hydrogène atomique montre que la couche couvrant les domaines est
bien composée de carbone amorphe comme l’a montré l’analyse Auger après l’étape de
BEN (cf § 3.2.1). Sur ce même spectre XPS, une nouvelle composante est présente à une
énergie de liaison de 284,6 eV avec une FWHM de 0,8 eV. Celle-ci ne peut être associée
aux simples liaisons C-OH car après l’étape du plasma H2, l’analyse XPS ne mesure plus
la présence d’oxygène à la surface de l’échantillon (cf spectre global Annexe C).
De plus, le pourcentage de l’aire relative par rapport au pic C1s est très élevé et égal
à 47,2%. Ce nouveau pic nommé C2 correspond donc à une nouvelle phase carbonée qui
peut être associé à la présence de nuclei de diamant à la surface de l’iridium comme le
résume le schéma de la Figure 3.20 (b). L’épaisseur de carbone calculée par le modèle
donne 2,8nm.
Cette valeur est inférieure à la profondeur sondée (4,7nm), ce qui laisse penser que
l’XPS pourrait mesurer le signal des nuclei.
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Figure 3.22 – Image MEB de la surface de l’iridium après une première gravure par plasma H2 de
30 secondes ainsi qu’un détail de la surface après un ﬁltre FFT. Il y a toujours présence des domaines à
la surface de l’iridium.
Aﬁn de s’assurer de la présence des domaines après cette première gravure par plasma
H2, une analyse MEB a été menée. La Figure 3.22 conﬁrme que les domaines sont toujours
présents à la surface de l’iridium. On peut observer également que la surface de l’iridium
en dehors des zones des domaines possède un contraste en émission électronique secondaire
plus faible que les domaines. Après avoir appliqué un ﬁltre FFT, on peut distinguer des
objets déposés à la surface des sillons de très petites tailles. La réactivité du plasma H2
avec la couche de carbone amorphe semble avoir révelée une nouvelle phase inconnue à
l’extrême surface de l’iridium.
Après remise à l’air 1
Cette surface qui a donc subi une remise à l’air a été caractérisée de nouveau par
analyse XPS comme l’indique le spectre de la Figure 3.20 (c). Après déconvolution du pic
C1s, on retrouve la présence des deux pics C1 et C3 correspondant aux liaisons C-C de
type sp2 et C-OH, respectivement. Ceci semble cohérent car la surface s’est réoxydée après
la remise à l’air (15,3%atO). Cette valeur de pourcentage atomique en oxygène est très
élevée montrant une forte réactivité de la surface à l’air. Le pic C2 présent auparavant
suite à la gravure par plasma H2 n’apparait plus sur le spectre XPS. Il semble qu’il y
ait une réactivité entre la surface carbonée hydrogénée et la contamination de surface
après remise à l’air. Ce comportement pourrait correspondre au phénomène de dopage
par transfert caractéristique des surfaces de diamant hydrogéné (cf. Figure 3.18).
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Après plasma H2 (3x30 secondes)
Pour ﬁnir, une nouvelle exposition plasma H2 a été réalisée à la surface de l’échantillon
aﬁn de retirer totalement la couche de carbone amorphe. Nous avons appliqué 3 cycles
de plasma H2 de 30 secondes chacun et entre chaque, le réacteur MPCVD a été placé en
vide secondaire.
L’analyse XPS de cette surface après ce nouveau plasma H2 sans remise à l’air montre
que le pic C1 associé au carbone amorphe a quasiment disparu (rapport %at C/Ir=1,4).
En utilisant l’abaque pour le calcul d’épaisseur à partir des rapports des aires des pics
C1s et Ir4d5/2, nous déduisons qu’il y a eu un retrait d’environ de 2,9nm de cette couche
de carbone amorphe. De la même façon, il n’y a plus de présence d’oxygène comme lors
de la première gravure (cf spectre XPS Annexe C). Par contre, le pic C2, associé aux
liaisons C-C de type sp3 et mesuré lors du premier plasma H2, refait son apparition à la
surface de l’iridium (cf. Figure 3.20 (d)).
Ce dernier pic dont le signal XPS est majoritaire avec ses 96% de l’aire relative du pic
C1s peut être donc la signature des nuclei de diamant. Grâce aux gravures séquentielles
avec l’hydrogène atomique, ces nuclei, comme l’indique le schéma de la Figure 3.20 (d),
ont été extraits de la couche de carbone amorphe qui les recouvraient. Cependant, quelle
méthode pourrait discriminer ces nuclei comme étant des précurseurs ou des nanocristaux
de diamant ?
3.4.3 Mise en évidence de nuclei de diamant après l’étape de
BEN
3.4.3.1 Observation du phénomène de transfert de charge
Nous reprenons notre échantillon ayant subi une gravure quasi totale de la couche de
carbone amorphe à la suite des diﬀérents plasmas H2 et dont la surface de l’iridium possède
toujours la présence des domaines. En remarque, le contraste tacheté observé sur l’image
MEB précédente de la Figure 3.22 a disparu laissant une surface de l’iridium homogène
en contraste. Les parties noires situées en bordure de marche de l’iridium correspondent
à un contraste de morphologie induit par la présence des sillons.
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Figure 3.23 – Image MEB de la surface de l’iridium après le cycle de gravure par plasma H2 de 3
fois 30 secondes ainsi qu’un détail de la surface après un ﬁltre FFT. Il y a toujours présence des
domaines à la surface de l’iridium.
Après remise à l’air 2
Cette surface ayant donc subi une nouvelle remise à l’air a été caractérisée par analyse
XPS. On remarque que la surface est encore plus réactive qu’après la première remise à
l’air car le pourcentage atomique de l’oxygène est de 22%. Sur le spectre du C1s de la
Figure 3.25 (b), le pic principal est situé à 283,9eV avec une FWHM de 0,8eV. Celui-ci est
décalé de +0,2eV par rapport au pic C1 associé aux liaisons C-C de type sp2 et de −0,6eV
par rapport au pic C2 associé aux liaisons C-C de type sp3. Sachant que ce nouveau pic
situé à 283,9eV représente 89,9% de l’aire relative du pic C1s et qu’avant remise à l’air, le
pic le plus proche en énergie dit C1 était de 4%, il peut être associé soit à du carbone de
contamination ou soit au diamant hydrogéné avec un adsorbat d’eau à sa surface comme
décrit dans la partie précédente 3.4.1.2.
Après recuit à 400˚ C
Pour répondre à cette hypothèse, nous avons décidé d’appliquer un recuit de 2 heures
à 400˚ C sous UHV aﬁn de désorber la couche d’eau présente à la surface de l’échantillon.
Le résultat présenté par la Figure 3.25 (c) montre qu’à la suite de ce recuit sans remise
à l’air, on retrouve un spectre C1s proche de celui enregistré juste après le plasma H2.
Le pic C2 correspondant au carbone de type sp3 à 284,5eV possède maintenant un écart
positif de +0,6eV par rapport au pic découvert lors de la remise à l’air à 283,9eV. Ce
phénomène de déplacement du pic C1s des hautes énergies vers les basses énergies de
liaison induit par un adsorbat d’eau correspond au tranfert de charge observé lors du
dopage par transfert (cf. § 3.4.1.2). Ce résultat est appuyé par l’analyse MEB qui montre
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que les domaines subsistent toujours après le plasma H2 (cf. Figure 3.23). De plus, l’étude
MEB de la partie 3.1.1 appuie l’idée de la présence des nuclei avec l’observation d’hété-
rogénéité en contraste dans les domaines lorsque l’on fait varier la tension d’accélération
du MEB entre 0,5 et 20kV. Cette exposition de la surface par plasma H2 a permis que la
phase de carbone amorphe soit gravée et que la phase restante supposée être du diamant
soit hydrogénée. Comme il a été mentionné auparavant, de nombreuses équipes ont déjà
mesuré ce phénomène dit de dopage par transfert de charge observable seulement lorsque
des surfaces de diamant hydrogéné sont exposées à l’air.
L’ensemble de cette étude séquentielle quantiﬁée par analyse XPS, faisant intervenir
la gravure du carbone de type sp2 par plasma H2 mais aussi l’hydrogénation de surface
du carbone de type sp3, conforte la présence de nuclei de diamant stables et non de
précurseurs après l’étape de BEN comme nous l’avions prédit avec l’étude de colocalisation
par MEB (cf. § 3.1.1).
En remarque, après cette étape de recuit validant la présence de nuclei de diamant, le
pic C1 associé aux liaisons C-C de type sp2 à 283,5eV est de nouveau présent à la surface
de l’iridium. Ce carbone amorphe ayant été gravé précédemment possède une aire relative
égale à 18,8%. Cette valeur non négligeable peut être associée a :
– soit du carbone de contamination qui n’aurait pas désorbé à 400˚ C
– soit une ségrégation du carbone venant de l’iridium après refroidissement
– soit une dégradation des nuclei de diamant à cette température de recuit
Ces points seront discutés plus en détails dans les parties suivantes ( 3.4.3.2 et 3.4.3.3)
sachant plutôt que le pourcentage atomique en carbone à la surface de l’iridium a aug-
menté suite à la remise à l’air (cf. Figure 3.24).
Figure 3.24 – Rapport entre le pourcentage atomique du C1s et de du Ir4d5/2 pour montrer l’eﬀet
du dopage par transfert.
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Figure 3.25 – Spectres XPS C1s déconvolués avec la représentation schématique associée de la
surface de l’iridium lors de la mise en évidence du phénomène de transfert de charge des nuclei de
diamant hydrogéné
3.4.3.2 Analyse complémentaire nano-Auger après plasma d’hydrogène
Aﬁn de renforcer le résultat précédent démontrant la présence de nuclei de diamant à
l’interface de l’iridium après l’étape de BEN, nous allons utiliser l’analyse nano-Auger aﬁn
de tenter de discriminer l’hybridation sp2/sp3 de façon locale à l’intérieur et à l’extérieur
des domaines comme l’indique la Figure 3.26.
Les spectres nano-Auger de dérivée première dN/dE présentés sur la Figure 3.27 cor-
respondent aux mesures eﬀectuées au CEFS2 à Versailles après l’étape de recuit de la
surface d’iridium ayant subi les diﬀérentes expositions plasmas H2.
Dans un premier temps, il faut noter la présence de la transition MNN de l’iridium
seulement sur le spectre de la Figure 3.27 (a) analysé à l’extérieur du domaine [161].
Ce point d’inﬂexion, qui n’était pas visible lors de l’analyse nano-Auger sur le précédent
échantillon après l’étape de BEN, montre que la couche de carbone amorphe a été retirée
tout ou en partie lors des étapes de gravure par plasma H2. Cependant, cette transition
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Ir MNN n’est pas visible au niveau des domaines (cf. Figure 3.27 (b)). Sachant que la
profondeur de sonde du nano-AES est de l’ordre de 2nm, il semble qu’il y ait une couche
du même ordre de grandeur qui empêche la détection du signal Auger de l’iridium.
Dans un deuxième temps, il existe une réelle diﬀérence dans la forme des spectres entre
l’analyse localisée à l’intérieur et à l’extérieur des domaines. Cette diﬀérence est aussi
visible en termes d’intensité et donc de composition C/Ir comme l’indique le Tableau 3.2.
En eﬀet, l’observation d’autres zones de l’échantillon montre qu’il y a un rapport C/Ir >5
au niveau des domaines et <2 en dehors prouvant la présence d’une phase carbone plus
importante dans les domaines. L’utilisation de diﬀérents modes d’analyses correspondant
à diﬀérentes résolutions (M4 avec ∆E/E = 0, 35% et M5 avec ∆E/E = 0, 55%) indique
une bonne reproductibilité des mesures.
Cependant, pour connaître la signature KVV de cette phase et les comparer aux réfé-
rences diamant et HOPG, il est nécessaire de transformer ces spectres en dérivée seconde
d2N/dE2 comme l’indique la Figure 3.28. À partir des diﬀérents points d’inﬂexion, nous
avons pu dresser le Tableau 3.3 résumant l’écart en énergie par rapport à A0 pour chaque
point d’analyse à l’intérieur et à l’extérieur des domaines après l’étape de recuit à 400˚ C.
On constate que l’ensemble des écarts de chaque spectre est équivalent. Ces écarts corres-
pondent à une signature du carbone amorphe comme l’analyse précédente après l’étape
de BEN (cf § 3.2.1) [144]. Cette technique d’analyse semble ne pas permettre de mesu-
rer un signal diamant des nuclei à l’intérieur des domaines. À cela, quatre explications
peuvent être données sachant que la profondeur d’analyse du nano-AES <2nm est sensible
à l’extrême surface :
– Le signal Auger des nuclei peut être masqué par une couche de contamination car
l’échantillon après l’étape de recuit à 400˚ C a été exposé à l’air avant d’être analysé
au CEFS2. La forte réactivité de la surface lors de son exposition à l’air a été mesurée
par XPS : 18,4%atO (cf. Figure 3.29)
– Les nuclei peuvent être masqués par une couche provenant de la ségrégation du
carbone après refroidissement de la surface de l’iridium lors de l’étape de recuit.
L’analyse XPS de la Figure 3.29 montre toujours la présence de la composante C1
après l’analyse nano-AES.
– Il peut y avoir dégradation des nuclei sous le faisceau d’électrons utilisé pour le
nano-Auger par échauﬀement local durant l’analyse.
– Il existe un phénomène de catalyse sous faisceau d’électrons avec la pression rési-
duelle pouvant former une couche de carbone amorphe à la surface de l’échantillon
pendant le balayage.
Ces quatre explications montrent la limite de cette technique d’analyse pour nos échan-
tillons.
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Figure 3.26 – Image MEB des zones analysées lors de l’analyse nano-Auger après l’étape de recuit à
400˚ C.
Figure 3.27 – Spectres Auger en mode dérivée première après l’étape de recuit à 400˚ C d’une zone à
l’extérieur (a) et à l’intérieur des domaines (b).
Mode direct (.at%) Mode dérivée première (.at%)
C Ir C/Ir C Ir C/Ir Domaines
Zone 1 (M5) 89,3 10,7 8,3 91,7 8,3 11,0 intérieur
Zone 2 (M5) 51,4 48,6 1,1 55 45 1,2 extérieur
Zone 3 (M4) 85,4 14,6 5,8 84,9 15,1 5,6 intérieur
Zone 4 (M4) 54,2 45,8 1,2 51,5 48,5 1,1 extérieur
Tableau 3.2 – Rapport de composition C/Ir dans des zones domaines et en dehors après l’étape de
recuit à 400˚ C.
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Figure 3.28 – Spectres Auger en mode dérivée seconde après l’étape de recuit à 400˚ C d’une zone à
l’extérieur (a) et à l’intérieur des domaines (b).









A2 237,8 -27,6 236,8 -28
A1 250,9 -14,5 250,6 -14,2
A0 265,4 0 264,8 0
A0′ 277,8 12,4 277 12,2
Tableau 3.3 – Récapitulatif des points d’inﬂexion des spectres Auger après l’étape de recuit à 400˚ C
ainsi que l’écart en énergie par rapport à A0 (pic principal).
Figure 3.29 – Spectres XPS C1s déconvolués avec la représentation schématique associée de la
surface de l’iridium analysée après nano-AES.
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Enﬁn, nous avons voulu savoir s’il était possible d’observer ponctuellement les nuclei de
diamant à l’intérieur des domaines. Pour cela, une cartographie Auger à haute résolution
a été réalisée sur l’un des domaines présent sur la Figure 3.30 (a). Un point chaque
5nm a été eﬀectué toujours avec une taille de sonde de 12nm. La diﬃculté lors de ce
type d’analyse est qu’une exposition prolongée sous le faisceau d’électrons occasionne une
forte modiﬁcation du contraste de l’image qui noircit progressivement et rend impossible
la détection (phénomène de contamination expliqué précédemment). Les cartographies
élémentaires de la Figure 3.30 (b), (c) et (d) correspondant respectivement au carbone,
à l’iridium et au rapport C/Ir ne montrent pas d’entités ponctuelles à l’intérieur des
domaines.
En eﬀet, la qualité des images en électrons secondaires (MEB) n’est pas aussi nette que
celle obtenue sur un MEB-FEG car l’encombrement à l’intérieur de la chambre d’analyse
au CEFS2 nécessite de travailler à une distance de 20-25mm contre 3-10mm pour notre
MEB du LCD possédant ce type de canon à électrons (FEG, Field Emission Gun). Cepen-
dant, quelques eﬀets de topographies sont tout de même visibles en bordure et au centre
du domaine montrant une hétérogénéité en épaisseur avec les cartographies Auger. En ce
qui concerne la taille des nuclei, on peut conclure qu’ils sont de taille nanométrique et/ou
sub-nanométrique en hauteur et en longueur, ils sont inférieurs aux pixels de l’image qui
correspondent à une taille de 12nm.
Figure 3.30 – (a) Image MEB de la zone analysée par nano-Auger ; cartographies élémentaires
Auger du carbone, de l’iridium ainsi que du rapport C/Ir (résolution : 1pixel = 12nm).
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3.4.3.3 Eﬀet de la ségrégation du carbone dissous dans la matrice d’iridium
après recuit
Comme nous l’avions remarqué à la ﬁn de la partie 3.4.3.1, le dernier spectre XPS
correspondant à l’étape de recuit à 400˚ C montre une nouvelle fois la présence du pic
situé à 283,5eV. Celui-ci est associé aux liaisons C-C de type sp2 qui normalement a été
gravé après plasma H2. Sa valeur de 18,8% d’aire relative du pic C1s est non négligeable.
Si l’on suppose que cette composante correspond à une couche homogène à la surface de
l’iridium, il est possible de déduire une épaisseur équivalente de 0,5nm grâce à l’abaque
du rapport des aires C1s/Ir4d5/2. Cela signiﬁe que l’étape de recuit à 400˚ C qui a permis
de retirer l’adsorbat d’eau pour mettre en évidence le phénomène de transfert de charge
des nuclei de diamant hydrogéné, a également fait apparaître du carbone amorphe.
Le plasma H2 avait gravé la couche de carbone amorphe auparavant. Quelle peut être
l’origine de ce carbone détecté après recuit ? Il existe deux hypothèses :
– Soit le recuit entraîne une dégradation des nuclei de diamant comme il a été présenté
lors de la partie 3.1.4 avec la transformation d’un nanodiamant en oignon de carbone
par eﬀet thermique ;
– Soit le refroidissement de l’échantillon après l’étape de recuit entraîne un phénomène
de ségrégation du carbone solubilisé dans les premiers nanomètres de l’iridium lors
de l’étape de BEN (phénomène déjà observé par Chavanne et al. après exposition
plasma H2/CH4 [125]).
La première hypothèse peut être directement réfutée car pour qu’il y ait transformation
du carbone diamant en carbone graphitique, Petit et al. ont montré qu’il était nécessaire
de dépasser une température seuil de 700˚ C pour des nanodiamants de taille 5nm (proche
de celles des nuclei) [143]. Ici, la température qui a été appliquée à l’échantillon est
seulement de 400˚ C. Cette température permet la désorption d’une partie des molécules
adsorbées sur la surface de diamant hydrogéné comme le montrent Laikhtman et al. [162].
La désorption demeure incomplète comme le montre la valeur du %atO qui est de 7,8%.
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Figure 3.31 – Spectres XPS C1s déconvolués avec la représentation schématique associée de la
surface de l’iridium lors de recuits séquentiels.
Pour ce qui est de la deuxième hypothèse correspondant à la ségrégation du carbone
de la couche d’iridium, Chavanne et al. ont déjà montré cet eﬀet après que le carbone
du plasma H2/CH4 se soit solubilisé dans l’iridium avant de ségréger à la surface lors du
refroidissement [125]. Ici, cette hypothèse semble plus en adéquation avec les observations
déjà décrites dans la littérature. Lors de l’étape de BEN, le bombardement ionique en-
trainant l’implantation des espèces carbonées chargées positivement CxHy+ doit favoriser
beaucoup plus le phénomène de solubilisation du carbone dans l’iridium. Bauer et al. ont
montré par une technique équivalente au SIMS que l’on pouvait retrouver du carbone
même jusqu’à l’interface Ir/SrTiO3 après avoir utilisé du 13C en phase gaz comme mar-
queur [126]. Une partie de ce carbone implanté se ségrège alors à la surface de l’iridium
lors du refroidissement de l’échantillon après l’étape de BEN. Dans notre cas, nous rap-
pelons que cette ségrégation et le carbone accumulé à la surface durant l’étape de BEN
correspond à l’épaisseur de carbone amorphe de 4,1nm mesurée par analyse XPS.
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Ce même carbone amorphe que l’on obtient cette fois-ci après l’étape de recuit peut
donc provenir de la ségrégation du carbone piégé dans l’iridium lors de l’étape de polarisa-
tion. Ce phénomène de ségrégation est utilisé pour la croissance du graphène sur iridium
(111). En eﬀet, la méthode de fabrication de quelques monocouches de graphite sur ce
type de substrat se nomme croissance contrôlée par température (TPG). Ces « ﬂakes »
de graphite apparaissent donc suite à plusieurs cycles de refroidissement de la surface
métallique ayant été chauﬀée et exposée à des espèces de carbone comme l’indiquent Srut
et al. [163] et van Gastel et al. [164]. Cette ségrégation est donc possible aussi pour une
surface Ir(001).
Après recuit à 500˚ C et 600˚ C
Ce carbone qui ségrège après le recuit à 400˚ C réagit aussi avec l’oxygène de l’air. Ceci
peut être en partie justiﬁé par l’apparition d’une nouvelle composante située à 285,8eV lors
de la remise à l’air de cet échantillon (cf. Figure 3.29). Si l’on renouvelle une étape de recuit
à plus haute température après cette remise à l’air, on s’aperçoit qu’il est plus diﬃcile de
retirer cette fois-ci l’oxygène de la surface. Le spectre de la Figure 3.31 (b) correspondant
à un recuit de 500˚ C pendant 2 heures montre que l’on a encore de l’oxygène mais cette
fois-ci avec un pourcentage plus élevé (10,9% at. d’oxygène à la surface comparé à 7,8%
at. après l’étape de recuit à 400˚ C). Ceci montre que l’oxygène se lie préférentiellement
au carbone de type sp2 qu’au nuclei de diamant. C’est seulement après un recuit à 600˚ C
pendant 2 heures que l’on désorbe totalement l’oxygène de la surface de l’échantillon
comme l’indique la Figure 3.31 (c).
Cependant, comme nous l’avons montré précédemment, un nombre répété de recuits
d’une telle surface ayant été exposée à un plasma H2/CH4 sous polarisation ségrège encore
du carbone de l’iridium. Comme l’on peut le constater, l’aire relative du C1 augmente de
18% après un recuit à 400˚ C à 25,3% pour un recuit à 600˚ C. À ces plus hautes tempé-
ratures, un nouveau phénomène semble apparaître correspondant aux premiers stades de
dégradation des nuclei de diamant. Ceci est visible par la diminution du pic C2 passant
de 79,2% après un recuit à 500˚ C à 74,7% après un recuit à 600˚ C (cf. rapport à l’aire
relative du pic C1s). En eﬀet, on rappelle que la transition diamant/graphite observée sur
des nanoparticules de diamant de taille 5nm par Petit et al. peut apparaitre aux alentours
des 700˚ C [143]. Néanmoins, d’autres équipes montrent que cette dégradation peut aussi
apparaître à partir de 600˚ C (Cebik et al. [165] et Panich et al. [166]). Cette température
de transition est conﬁrmée par une étude complémentaire de l’équipe de Krueger à l’aide
de greﬀage chimique [167].
Tout cela nous indique pourquoi nous n’avons pas pu discriminer le caractère sp2/sp3
147
3.4 Étude chimique des eﬀets d’un plasma d’hydrogène sur les domaines :
in situ DIADEME/XPS et nano-Auger
des domaines par analyse nano-Auger. En eﬀet, l’analyse nano-Auger a été menée suite à
une remise à l’air de l’échantillon recuit à 400˚ C correspondant à l’étape de conﬁrmation de
la présence des nuclei. Ne sachant pas auparavant que ce type de recuit pouvait entraîner
une ségrégation du carbone à la surface de l’iridium, ceci montre pourquoi on n’obtient
aucune diﬀérence lors du calcul des écarts à A0 des spectres en mode dérivée seconde à
l’intérieur et à l’extérieur du domaine. L’épaisseur équivalente de 2,3nm calculée avec le
rapport des aires C1s/Ird4d5/2 est du même ordre de grandeur que la profondeur de sonde
du nano-Auger. On sonde donc principalement du carbone armorphe après cette étape.
3.4.4 Bilan
Lors de cette dernière partie, la présence de nuclei de diamant à l’interface de l’iridium
sous une couche de carbone amorphe après l’étape de BEN a été mise en évidence par
analyse XPS. Cette étude séquentielle amène quatre points nouveaux :
– Le rôle sélectif de l’hydrogène par rapport au type d’hybridation du carbone a
permis dans un premier temps de retirer la couche de carbone amorphe couvrant les
nuclei de diamant à la surface de l’iridium. Dans un deuxième temps, cet hydrogène
atomique qui s’est lié au diamant lors de l’exposition plasma H2 lui a conféré une
propriété particulière de surface.
– Le phénomène de transfert de charge caractéristique d’une surface de diamant
hydrogéné en présence d’un adsorbat d’eau a conﬁrmé la nature diamant de ce type
de nuclei après l’étape de BEN grâce au déplacement du pic C1s par analyse XPS.
– L’étape de recuit qui a aidé à justiﬁer le phénomène de dopage par transfert a
engendré un phénomène particulier de l’iridium. En eﬀet, lors du refroidissement de
la surface d’iridium, un eﬀet de ségrégation du carbone a été observé correspondant
à la solubilisation du carbone durant l’étape de BEN.
– L’analyse chimique complémentaire par nano-Auger des domaines après la mise en
évidence des nuclei de diamant n’a pas permis de discriminer le caractère sp2/sp3
des domaines. Ceci s’explique par le fait que l’analyse a été eﬀectuée suite à l’étape
de recuit avec remise à l’air. En eﬀet, l’apparition d’une couche de carbone qui a
ségrégée à la surface de l’iridium et de contamination ayant une épaisseur équivalente
à la profondeur de sonde du nano-AES semble masquer la signature diamant des
nuclei.
Enﬁn, l’ensemble de ces analyses permettent de donner un ordre de grandeur de la taille
de ces nuclei qui ont une hauteur inférieure à 2nm et une dimension latérale inférieure à
la taille de sonde du nano-AES qui est de 12nm. Le début de graphitisation à 600˚ C est
dans la gamme des résultats reportés dans la littérature pour des tailles de nanoparticules
de diamant de 5nm [143, 165, 168, 167]. De plus, ces nuclei de diamant possèdent encore
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à tailles nanométriques des phénomènes de surface caractéristiques du diamant hydrogéné
tel que le dopage par transfert prouvant la stabilité de la structure cristalline des nuclei
après l’étape de BEN.
3.5 Conclusion
Dans ce chapitre, l’étude morphologique des domaines par MEB et AFM
ainsi que l’analyse chimique de la surface par XPS et nano-Auger a permis de
dresser une carte d’identité d’un domaine. Celui-ci est composé de nuclei de diamant
stables présents à l’interface entre l’iridium rugosiﬁé (sillons) et une couche de
carbone amorphe après l’étape de BEN. Ils ont pu être pour la première fois colocalisés
avant l’étape de croissance par analyse MEB à basse tension d’accélération (0,5kV).
De plus, après de nombreuses observations, aucun domaine sans la présence de sillons n’a
jamais été observé. La présence de sillons semble donc être nécessaire mais non suﬃsante
pour l’apparition de domaines.
Grâce à l’eﬀort d’homogénéisation des domaines à la surface d’iridium, un travail sé-
quentiel entre le réacteur MPCVD DIADEME et l’analyse XPS dans un environnement
UHV in situ a permis de valider cette carte d’identité des domaines. L’hydrogène ato-
mique utilisé dans cette étude a joué deux rôles correspondant à la gravure sélective de la
phase carbonée sp2 et l’hydrogénation de surface de la phase carbonée sp3. Le phénomène
de dopage par transfert mesuré par analyse XPS renforce le caractère stable de la
structure diamant des nuclei mis en évidence à l’interface avec l’iridium.
L’ensemble de ces résultats montre qu’il peut y avoir un type de domaine « déposé
» à la surface de l’iridium ayant une topographie diﬀérente de celle étudiée par l’équipe
de M.Schreck. Cependant, la nucléation du diamant sous forme de nuclei est localisée
dans les domaines pour les deux cas. Notre étude ne remet pas en cause le modèle en
cinq points proposé par M.Schreck (cf § 3.3) [147]. Néanmoins, il semble que les sillons
jouent un rôle dans la formation des domaines. Ce point va être discuté dans le
chapitre suivant consistant à étudier le domaine dans son ensemble. Pour cela, nous allons
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Introduction
Dans le chapitre précédent, l’étude séquentielle combinant l’exposition plasma et des
analyses XPS de la surface d’iridium a permis de mettre en évidence la nucléation de
diamant sous forme de nuclei stables se produisant à l’intérieur des domaines durant
l’étape de BEN. L’obtention de ce résultat a été seulement possible suite à la maîtrise
de l’homogénéité du procédé de nucléation sur l’ensemble de la surface de 5x5mm2. Dans
ce chapitre, cette homogénéité mais aussi la reproductibilité du procédé sont nécessaires
pour poursuivre la compréhension de l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium. Plus parti-
culièrement, nous allons nous intéresser aux mécanismes de formation et d’expansion des
domaines.
Pour cela, nous allons mettre en place une procédure d’analyse d’image MEB per-
mettant de calculer le nombre de domaines par unité de surface. A partir d’un modèle
cinétique, des paramètres tels que la vitesse de formation, d’expansion mais aussi de la
forme 2D des domaines pourront être extraits de façon statistique en fonction du temps
de BEN. Enﬁn, nous verrons que pour des durées longues de BEN un nouveau matériau
carboné apparait à la surface de l’iridium. La synthèse de ce matériau sous forme poreuse
ainsi que sa caractérisation morphologique et structurale fera l’objet de la dernière partie
de ce chapitre. Certaines de ses propriétés de surface seront étudiées plus en détails et
testées au travers d’une application potentielle : l’émission de champ.
4.1 Analyse d’image nano-morphologique des domaines
en fonction du temps de BEN
Pour rappel, les conditions plasmas favorables pour la formation des domaines per-
mettant l’obtention d’une densité de cristaux épitaxié de diamant d’environ 1011 par cm2
correspondent à une fenêtre des paramètres expérimentaux très restreinte. Pour Regmi
et al., les paramètres importants sont le taux de méthane dans la phase gaz ainsi que
la tension appliquée lors du BEN [82]. Quant à Anthony Chavanne, il a pu faire cette
même constatation concernant la fenêtre restreinte pour la formation des domaines en
étudiant les paramètres tension/temps de polarisation. Comme l’indique la Figure 4.1, il
a observé qu’il était possible d’obtenir la nucléation de nanocristaux de diamant isolés
comme sur substrat de silicium lors de l’étape de BEN. La Figure 4.2 (a) indique que pour
la nucléation par cristaux isolés, la densité de cristaux épitaxiés est égale à 3x107cm−2 sur
iridium. Ce point conﬁrme tout l’intérêt d’obtenir la formation des domaines sur iridium
permettant d’avoir une densité de cristaux épitaxié beaucoup plus importante que celle
par la voie des cristaux isolés.
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Figure 4.1 – Tension/temps de polarisation impliquant la nucléation de nanocristaux de diamant à
la surface de l’iridium dont certaines permettent l’épitaxie de cristaux isolés [13].
Figure 4.2 – Deux voies pour l’hétéroépitaxié du diamant sur iridium (a) par cristaux isolés et (b)
par domaine.
Au travers de la littérature concernant la nucléation du diamant épitaxié sur silicium,
de nombreuses études de la cinétique de nucléation et de croissance ont été réalisées
telles que celle menée par Cyril Sarrieu lors de sa thèse [169]. En particulier, il a étudié
l’évolution de la densité de cristaux de diamant en fonction du temps de BEN et du
taux de méthane dans la phase gaz ainsi que la dégradation du taux d’épitaxie induit
par l’évolution de la surface lorsque le temps de BEN augmente [170]. De plus, Saada
et al. précisent que la densité de nanocristaux sur silicium est une fonction complexe
de la vitesse de nucléation et de la vitesse de croissance du diamant durant l’étape de
BEN [171]. Ceci est caractéristique des mécanismes de nucléation du diamant sur silicium.
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Pour le cas de l’iridium, même si les domaines ont été largement étudiés morphologi-
quement et chimiquement à la surface de l’iridium, ce type d’analyse concernant l’inﬂuence
des paramètres plasmas sur l’expansion des domaines lors de l’étape de BEN n’a jamais
été réalisée. Ceci explique pourquoi les mécanismes de formation des domaines sont mal
connus. Pour réaliser des études comparatives de ce type, la reproductibilité du procédé
de nucléation doit être maîtrisée. Cependant, comme il a été mentionné dans le chapitre
1 Figure 2.33, la gaine cathodique qui joue un rôle important pour la formation des do-
maines, est sensible aux variations du système. Après observation, si la géométrie des
échantillons varie et entraîne un écart de plus 500µm dans l’emplacement du porte sub-
strat, l’homogénéité des domaines à la surface de l’iridium est compromise. Le manque de
résultats autour des mécanismes de formation des domaines peut être expliqué en partie
par la diﬃculté pour contrôler un tel procédé.
Dans notre cas en supposant que notre procédé de formation est homogène sur 5x5mm2,
j’ai décidé de quantiﬁer et modéliser l’évolution temporelle des domaines en fonction du
temps de BEN par analyse d’images MEB telle que celle de la Figure 4.2 (b). Le but de
cette étude est d’obtenir l’évolution de la vitesse de formation des domaines et de faire
le lien entre la structure cristallographique de l’iridium et le phénomène d’hétéroépitaxie
du diamant. De plus, nous verrons que ce suivi temporel des domaines permet aussi de
discuter la validité de la reproductibilité du procédé.
Ici, nous allons nous intéresser à un lot de quatre échantillons de la série N˚ 1 du
dépôt d’iridium sur SrTiO3 après une étape de BEN de durée variable entre 20 et 60
minutes. La surface de chaque échantillon est caractérisée par MEB. Comme mentionné
précédemment, le logiciel ImageJ permet de traiter rapidement un grand nombre d’image
MEB sous forme binarisée pour réaliser des études statistiques à partir de routines réalisées
en Java (cf. Annexe B). Deux types d’images MEB vont être étudiés correspondant :
– Étude N˚ 1 : à l’échelle microscopique telle que la Figure 4.3 (a) où les domaines
coalescés et non coalescés sont pris en compte (une dizaine d’images MEB pour
chaque temps de BEN)
– Étude N˚ 2 : à l’échelle nanométrique telle que la Figure 4.3 (b) où les domaines
coalescés sont retirés lors du traitement de l’image (environ 200 images MEB pour
chaque temps de BEN).
Dans notre cas, la notion de coalescence correspond à deux ou plusieurs domaines
ayant leurs contours en commun entrainant une surface supérieure à 5x105nm2.
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Figure 4.3 – Surface d’iridium après l’étape de BEN à l’échelle (a) microscopique et (b)
nanométrique.
4.1.1 Évolution de la densité et du taux de recouvrement des
domaines en fonction du temps de BEN
4.1.1.1 Objectifs
Pour l’ensemble de ces images MEB à l’échelle microscopique, le but est d’extraire
diﬀérentes données dont les déﬁnitions sont les suivantes :
– ρD : densité de domaines correspondant au nombre de domaines coalescés et non
coalescés par unité de surface en cm2.
– τD : taux de recouvrement de la surface par les domaines correspondant au pour-
centage occupé par les domaines coalescés et non coalescés à la surface de l’iridium.
Pour ces données de densité et de taux de recouvrement, j’ai adapté une routine
développée par Guillaume Palissier durant sa formation d’ingénieur en alternance au la-
boratoire (cf. Annexe B). Deux méthodes de comptage ont été utilisées : soit de façon
manuelle, soit de façon automatique après avoir binarisé chaque image MEB. Celle retenue
est la méthode par comptage manuelle pour cette première étude. La méthode automa-
tique ne prend pas en compte la coalescence des objets et sous estime donc le nombre
d’objets à la surface.
4.1.1.2 Résultats
La vue de chaque échantillon est donnée par la Figure 4.4 après l’étape de BEN pour
quatre temps diﬀérents. De 20 à 40 minutes de BEN, la densité de domaine ρD augmente
visuellement ainsi que le taux de recouvrement de la surface τD. Cette évolution peut être
associée à une expansion 2D dans le plan des domaines à la surface de l’iridium. Pour 60
minutes de BEN, on ne distingue plus de domaines mais la présence d’un matériau qui
croît en volume (cf partie 4.3). Ce dernier point n’est pas exploitable pour notre étude
de l’évolution des domaines en fonction du temps de BEN. Il ne sera donc pas pris en
compte.
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Figure 4.4 – Évolution des domaines après une étape BEN de (a) 20 minutes, (b) 30 minutes, (c) 40
minutes et (d) 60 minutes.
À partir du comptage manuel, on mesure que la densité ρD augmente au cours du
temps de BEN et semble tendre vers un palier à partir de 30 minutes comme l’indique la
Figure 4.5. Le taux de recouvrement τD évolue de 0,1% jusqu’à 20,3% lorsque l’on passe
de 20 à 40 minutes de BEN. Il semble que les domaines se propagent au cours du temps
même quand la densité se stabilise. On peut déjà conclure que les domaines se forment
tout en se multipliant et croissent individuellement au cours du temps de BEN
jusqu’à coalescer entre eux.
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Figure 4.5 – Évolution temporelle (a) de la densité des domaines à la surface de l’iridium ainsi que
(b) du taux de recouvrement au cours du BEN.
À partir de ces trois densités expérimentales ρD(20,30et40minutes), il est possible de
connaître l’allure de la vitesse de formation des domaines VF au cours du temps en





Par contre, le nombre restreint de points conduit à une incertitude relativement impor-
tante pour décrire le procédé de formation des domaines sachant que cette étude prend
en compte les domaines coalescés qui faussent la mesure. Ici, l’étude N˚ 1 nous permet
donc seulement de connaître la tendance de la densité et du taux de recouvrement des
domaines en fonction du temps. Pour pallier cette incertitude, nous avons besoin d’un
grand nombre de données concernant tous les domaines non coalescés pour réaliser une
réelle étude statistique.
4.1.2 Modèle de formation des domaines non coalescés après 40
minutes de BEN
4.1.2.1 Objectifs
A partir de l’étude N˚ 2, le but est de pouvoir étudier les mécanismes de formation
de ces domaines en traitant les images MEB à l’échelle nanométrique pour obtenir une
information uniquement sur les domaines non coalescés. Aucun travail de ce genre n’a
été publié concernant les domaines. C’est pour cette raison que j’ai décidé d’adapter la
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méthode de Polini et al. utile pour comprendre la cinétique de nucléation du diamant sur
le cuivre après préparation à la pâte de diamant [173]. Une telle méthode a déjà été valiée
par certaines équipes pour la nucléation et la croissance du diamant par BEN. Un exemple
avec Jiang et al. qui ont étudié l’inﬂuence du bombardement ionique sur silicium [174]. Ils
sont capables de quantiﬁer l’augmentation de la densité de nucléation lorsque la tension
de polarisation appliquée au porte substrat est augmentée.
Cette méthode utilisée également par l’équipe de Tomellini consiste à intégrer la dis-
tribution en taille des objets mesurés par analyse d’images tout en supposant une loi
de croissance des objets pour obtenir la fonction expérimentale de la densité des objets
en fonction du temps. De plus, la dérivée de cette fonction de densité donne l’allure de
la vitesse de formation des objets au cours du temps. La Figure 4.6 résume de façon
schématique cette méthode pour l’étude des mécanismes de nucléation.
Figure 4.6 – Schématisation du modèle de Tomellini permettant de déduire la vitesse de nucléation
des objets à partir de leur distribution en taille.
Pour le cas des domaines, on ne parle pas de vitesse de nucléation mais de formation
qui correspond à l’élément essentiel pour discuter des mécanismes. Pour déduire cette
cinétique, il faut connaître la distribution en taille des domaines non coalescés.
Pour cela, la Figure 4.7 (a) est binarisée en seuillant l’ensemble des domaines à la
surface. Le résultat correspond à la Figure 4.7 (b) en excluant tous les domaines présents
en bordure de l’image. Enﬁn, pour garder seulement les domaines non coalescés, nous
appliquons notre critère de surface en retirant tous les domaines ayant une aire supérieure
à 5x105nm2 (cf. Figure 4.7 (c)). La densité de domaines non coalescés ρDnc correspondant
seulement au nombre de domaines non coalescés par unité de surface peut être extraite
par comptage automatique avec ImageJ.
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Figure 4.7 – (a) Image MEB de la surface d’iridium après 40 minutes de BEN, représentation
binaire de l’image MEB avec (b) domaines coalescés et (c) domaines individuels après traitement
ImageJ (cf. Annexe B).
À partir de ce traitement, chaque domaine est étudié individuellement. La Figure 4.8
résume les données caractéristiques obtenues par ImageJ pour un domaine dont chaque
valeur est inscrite dans le Tableau 4.1.
Figure 4.8 – Données pouvant être extraites par ImageJ pour chaque domaine : (a) aire du domaine
Ad, (b) diamètre D du domaine équivalent à un disque, (c) majeur M, mineur m et angle du domaine
équivalent à une ellipse θM et (d) Feret F et angle de Feret θF équivalent à l’axe le plus grand du
domaine.
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Données d’un domaine Exemple du domaine
de la Figure 4.8
Conditions
Ad : aire du domaine (nm2) 149722 Aire réelle et mesurée
D : diamètre équivalent (nm) 437 Quand Ad = aire d’un cercle
M : majeur(nm) 544
Grand axe de l’ellipse pour Ad = aire
de l’ellipse
m : mineur (nm) 350
Petit axe de l’ellipse pour Ad = aire de
l’ellipse
rondeur 0,6
Facteur de forme = M/m (0=trait et
1=cercle)
θM : angle (˚ ) 62,4 M par rapport à <100>
F : feret (nm) 605 Axe le plus grand de l’objet
θF : angle de Freret (˚ ) 65,6 F par rapport à <100>
Circularité 0,65
Facteur de forme = Ad/périmètre
(0=trait et 1=cercle)
Tableau 4.1 – Caractéristiques d’un domaine présenté Figure 4.8
Sachant que cette étude est une première prospective des mécanismes des domaines,
quelques approximations sont réalisées. Seules les données en gras du Tableau 4.1 sont
prises en compte pour cette étude N˚ 2. Les conditions initiales et hypothèses pour la
construction du modèle de formation des domaines sont les suivantes :
– Les domaines sont associés à un objet parfaitement circulaire ayant une ex-
pansion 2D dans tout le plan constante à la surface de l’iridium caractérisé par le
rayon de Feret (Feret divisé par 2). Ce choix est réalisé suite à la comparaison des
deux distributions du rayon des domaines de la Figure 4.9. Le suivi de l’élongation
du domaine semble plus précis avec la mesure du Feret.
– La vitesse de croissance des domaines VC supposée constante est déterminée
à partir de l’objet le plus grand avant coalescence. Ici, le rayon de l’objet est égal à
640nm après 40 minutes de BEN. La valeur de la vitesse de croissance arrondie est
de VC=16nm/min. De plus, on considère que les premiers domaines se sont formés
dès le début du BEN.
– Le système MPCVD DIADEME ainsi que le procédé de nucléation sont
supposés reproductibles lors de l’étape de BEN pour chaque échantillon. L’ordre
des expériences réalisées est le suivant : échantillon de 30 minutes puis 20 minutes
le premier jour et 40 minutes deux jours après.
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Figure 4.9 – Distribution du rayon des domaines (a) associé à un cercle et (b) associé au Feret après
40 minutes de BEN.
4.1.2.2 Résultats
Dans ces conditions, la densité de domaines non coalescés ρDnc est égale à 8,0x107cm−2
après 40 minutes de BEN. La densité des domaines non coalescé ρDnc est légèrement plus
faible que celle des domaines ρD de l’étude N˚ 1. Ce résultat est logique car les domaines
coalescés étaient pris en compte dans l’étude N˚ 1.
En ce qui concerne l’étude de la cinétique des domaines, nous avons décidé dans un
premier temps d’appliquer le modèle décrit précédemment au point correspondant à 40
minutes de BEN. Ce choix permet d’être plus précis dans notre modélisation car nous
avons un grand nombre de domaines à la surface de l’iridium. La Figure 4.10 (a) indique
la distribution en taille du rayons de Feret des domaines après 40 minutes de BEN.
La fonction de distribution représentée en trait bleu permet d’obtenir après intégration
en supposant VC=16nm/min, l’évolution de la densité des domaines au cours du temps
correspondant à la Figure 4.10 (b). À partir de cette évolution de la densité, il est possible
d’obtenir la vitesse de formation des domaines en la dérivant. Cette étape sera discutée
dans la partie 4.2.
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Figure 4.10 – (a) Distribution du rayon de Feret des domaines après 40 minutes de BEN et (b)
évolution de la densité en fonction du temps de BEN.
À partir de la Figure 4.10 (b), on constate que l’évolution de la densité des domaines
non coalescés est de type exponentiel. Le modèle utilisé surestime la réalité comme on peut
l’observer avec le point expérimental à 40 minutes. La diﬀérence est due à l’impossibilité
de mesurer par MEB des objets inférieurs à un rayon de Feret d’environ 50nm et donc de
les compter par ImageJ.
Pour vériﬁer si ce modèle exponentiel est valide et ainsi expliquer les mécanismes de
surface impliqués dans la formation des domaines, nous devons calculer la distribution en
taille et la densité des domaines ρDnc(20et30minutes) pour 20 et 30 minutes de BEN. Puis,
ces données obtenues par le modèle doivent être comparées aux distributions mesurées
par ImageJ.
4.1.3 Bilan
Dans cette première partie, nous avons démontré qu’il était possible de mesurer la
densité de domaines à la surface de l’iridium en utilisant un protocole d’analyse d’image
(routine développée au LCD) avec le logiciel ImageJ. À l’aide de cette même routine, le
taux de recouvrement des domaines est mesuré en fonction du temps de BEN. Les points
importants à retenir sont :
– La densité des domaines ρD semble tendre vers un palier lorsque le temps de BEN
augmente. Le taux de recouvrement par les domaines est de 20% après 40 minutes
de BEN.
– Il est possible d’obtenir la distribution en taille des rayons de Feret des domaines
au cours du temps de BEN par ImageJ
Les données pouvant être extraites par ce type de logiciel sont utiles pour déduire le
mécanisme de nucléation des domaines à la surface de l’iridium en utilisant la méthode de
la Figure 4.6. Ici, la densité des domaines non coalescés ρDnc semble suivre une évolution
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exponentielle au cours du temps de BEN. Dans la partie suivante, nous allons confronter
ce modèle exponentiel aux distributions obtenues pour 20 et 30 minutes de BEN. Ceci
permettra de déterminer un paramètre clé de la cinétique qui est la vitesse de formation
des domaines en fonction du temps.
4.2 Confrontation du modèle de formation des do-
maines non coalescés à diﬀérents temps de BEN
Nous allons décrire chaque évolution en taille des rayons de Feret des domaines non
coalescés pour les trois temps de BEN à partir des fonctions de distribution déterminées
par ImageJ. Nous comparerons ces distributions à celles déterminées par le modèle pré-
cédent de type exponentiel et déduirons la vitesse de formation des domaines qui décrit
au mieux notre procédé de nucléation.
4.2.1 Comparaison du modèle à diﬀérents temps de BEN
4.2.1.1 Densité des domaines non coalescés en fonction du temps de BEN
La Figure 4.11 est composée de quatre quadrants, le premier représente les trois me-
sures de densité au cours du temps de BEN pour des domaines non coalescés (cf. Fi-
gure 4.11(a)). Les valeurs sont résumées par le Tableau 4.2.
Temps de BEN
(minutes)
Densité des domaines ρD
en cm−2 (Étude N˚ 1)
Densité des domaines non





Tableau 4.2 – Densités mesurées après routine ImageJ en fonction du temps de BEN pour (a) les
domaines coalescés et non coalescés ρD et (b) seulement les domaines non coalescés ρDnc.
Les trois autres quadrants concernent la distribution en taille des rayons de Feret des
domaines non coalescés mesurée expérimentalement en vert pour les échantillons (a) 20,
(b) 30 et (c) 40 minutes de BEN. On remarque expérimentalement que le nombre de
domaines correspondant aux classes des rayons inférieurs à 100nm augmente au cours du
temps (cf. Figure 4.12). La vitesse de nucléation des domaines semble donc augmenter
avec le temps de BEN. De plus, le nombre de domaines ayant un rayon supérieur à 100nm
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augmente aussi avec le temps de BEN (cf. Figure 4.12). Cette zone correspond à la queue
de la distribution en taille des rayons de Feret (cf. Figure 4.11 (d)). Cela signiﬁe que les
objets croissent pendant que d’autres se forment et croissent à leur tour. Le comptage
des domaines de taille inférieurs à 40nm est diﬃcile à réaliser dans cette gamme de
grandissement MEB car ces objets représentent 7,2pixels.
À partir du modèle exponentiel déﬁni par la distribution en taille des rayons de Feret
après 40 minutes de BEN, nous pouvons simuler la distribution en taille après 20 et 30
minutes de BEN. Ces distributions correspondent aux courbes bleues des Figures 4.11 (b)
et (c). On constate que pour la distribution après 30 minutes de BEN, la courbe simulée
sousestime la réalité. Après 20 minutes de BEN, la courbe est légèrement au dessus de la
distribution expérimentale.
Le modèle exponentiel déduit précédemment ne semble pas permettre de retranscrire
parfaitement l’évolution temporelle de la densité des domaines non coalescés pour les
échantillons correspondant à trois temps de BEN diﬀérents comme l’indique la Figure 4.11
(a). Ceci suggère que le procédé de formation des domaines n’est pas totalement reproduc-
tible au cours du temps. Pour vériﬁer cela, nous allons étudier en détails les paramètres
expérimentaux de ces trois échantillons.
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Figure 4.11 – (a) Densité des domaines au cours du temps de BEN, distribution en taille des rayons
de tous les domaines individuels pour (b) 20, (c) 30 et (d) 40 minutes de BEN.
Figure 4.12 – Évolution de la densité des domaines non coalescés pour des classes de rayons de
Feret inférieurs à 100nm (noir) et supérieurs à 100nm (rouge).
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Les trois expériences ont été réalisées en utilisant les mêmes paramètres BEN. Pour-
tant, la Figure 4.13 montre que la température du système diminue signiﬁcativement au
cours des expériences. L’écart observé précédemment à partir de la densité des domaines
au cours du temps peut être expliqué par cette évolution de la température. Dans la
littérature, l’étude de Saito et al. est la seule qui montre l’inﬂuence du contrôle de la
température du porte substrat durant le procédé BEN sur l’évolution des domaines. Il
observe que la densité des domaines augmente lorsque la température du porte substrat
est plus élevée (cf. Figure 4.14) [79]. Cette constatation de Saito va dans le sens de
nos observations. Dans notre cas, la densité des domaines non coalescés à la surface de
l’iridium est de plus en plus faible car au cours des expériences la température diminue.
Figure 4.13 – Évolution de la température et du courant de polarisation pour des durées de BEN
variables. Ces paramètres ont été mesurés après les vingt premières minutes de BEN pour chaque
échantillon.
Figure 4.14 – L’eﬀet de la température du substrat sur la morphologie de surface pour une tension
de polarisation de −150 V et une concentration de CH4 de 3%, (a) 650˚ C, (b) à 700˚ C et (c) de 740˚ C
[79].
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Cela signiﬁe que le système MPCVD DIADEME et/ou le procédé de nucléation évo-
lue au cours des expériences. Ce manque de reproductibilité pourrait être corrélé à la
croissance de nanoﬁls de carbone (NFCs) sur le porte substrat durant l’étape de BEN
(cf. Figure 4.15). Ces nanoﬁls apparaissent à partir du nickel (catalyseur utilisé couram-
ment) présent dans la composition de l’inox qui est le matériau utilisé pour fabriquer les
porte-substrats.
L’émission électronique des NFCs modiﬁe le courant de polairsation durant le BEN (cf.
Figure 4.13). Cette augmentation contribue à modiﬁer et étendre la zone lumineuse sur
tout le porte substrat au cours du temps. Cet eﬀet observable aussi lors de la croissance
du diamant sur silicium durant le BEN est appelé eﬀet d’avalanche ou Bootstrap action
décrit par Stöckel et al. [175]. Ceci pourrait donc être à l’origine de la variation de
température de l’échantillon et donc de la densité des domaines.
Figure 4.15 – Nanoﬁls de carbone formés durant l’étape de BEN sur le porte-substrat.
Ce problème a été résolu par la mise en place d’un protocole de nettoyage du porte
substrat avant chaque expérience. La quantiﬁcation et la ﬁabilité du procédé de nucléation
réalisées dans le chapitre 2 ont été obtenues en appliquant cette étape de nettoyage. La non
reproductibilité du procédé constatée n’empèche pas cependant de donner une tendance
de la vitesse de formation VFDnc des domaines non coalescés car le mécanisme reste le
même.
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4.2.1.2 Vitesse de nucléation des domaines en fonction du temps de BEN
À partir du modèle exponentiel, la vitesse de nucléation des domaines au cours du
temps de BEN est déterminée en dérivant point par point la courbe de la densité (cf.
courbe bleue de la Figure 4.16).
Une étude complémentaire, en modélisant cette fois-ci la distribution expérimentale
en taille des rayons de Feret après 30 minutes de BEN, permet de simuler la vitesse de
formation des domaines ayant eu lieu lors de la première expérience (cf. courbe noire de
la Figure 4.16). On s’aperçoit que le procédé de formation des domaines est retardé d’une
quinzaine de minutes entre la première (échantillon 30 minutes) et la dernière expérience
(échantillons 40 minutes) en considérant le point d’inﬂexion des courbes. L’utilisation
d’un tel protocole d’analyse d’images des domaines peut être un moyen de
déceler si le système dérive au cours du temps (procédé de nucléation, réacreur
MPCVD...).
Figure 4.16 – Vitesse de formation des domaines non coalescés à partie du modèle exponentiel
déduit (courbe bleue) après 40 minutes de BEN et (courbe noire) par extrapolation après 30 minutes de
BEN
Pour résumer, le modèle de nucléation des domaines sur iridium se déroule en deux
étapes :
– une phase lente où la vitesse de formation des domaines est quasi nulle
– une phase d’accélération de la formation des domaines où la vitesse est de
type exponentiel.
Ce type de modèle ne prend pas en compte la coalescence des domaines. Si c’était les
cas, le taux de recouvrement de la surface en domaine devrait tendre vers 100% comme
tout type de système fermé associé au modèle sigmoïdal.
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Ceci devrait donc se traduire par une dernière phase qui est :
– une phase de ralentissement de la formation des domaines due au manque de
surface libre sur iridium occupée par les domaines qui coalescent entre eux lors de
leurs croissances.
Ce type d’interprétation est valable seulement pour nos conditions initiales de départ.
En eﬀet, cette approche possède de nombreuses approximations telles que la forme des
domaines et la vitesse de croissance linéaire des domaines. Ceci peut entraîner une dis-
torsion de la distribution en taille des rayons et modiﬁer l’interprétation des mécanismes
de formation des domaines.
4.2.2 Eﬀet de la forme des domaines sur les mécanismes
4.2.2.1 Forme circulaire de domaines
Dans notre cas, la reproductibilité du BEN n’est pas le seul paramètre inﬂuençant la
vitesse de formation des domaines. Si l’on considère toujours que les domaines ont une
forme circulaire, la vitesse de croissance des domaines VC au cours du temps intervient
aussi dans la discussion des mécanismes. Comme l’indique la Figure 4.17, la distribution
en taille des rayons de Feret dépend de la loi de vitesse émise pour la croissance des
domaines.
Dans notre modèle, cette vitesse de croissance est constante et vaut 16nm/min. Plus
on augmente sa valeur et plus le nombre de domaines par classes supérieurs à 250nm
diminue. Cette simulation est valable dans le cas où les domaines sont associés à une
forme circulaire et croissent de façon homothétique dans toutes les directions du plan
de l’échantillon comme dans l’étude précédente. Cela inﬂuence directement la vitesse
de formation des domaines en augmentant ou en diminuant le temps de la phase de
préparation de la surface.
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Figure 4.17 – Distribution en taille des rayons de Feret des domaines en fonction de la vitesse de
croissance.
4.2.2.2 Forme réelle des domaines
À partir des outils d’analyse d’image, le facteur de forme des domaines peut être
extrait de façon plus précise. Deux types de paramètres existent comme déﬁni dans la
partie 4.1.2.1 appelés circularité et rondeur. Nous avons fait le choix de n’utiliser que le
critère géométrique de la rondeur (4.2) qui consiste à réaliser le rapport entre le majeur





Une valeur de rondeur de 1 correspond à une forme circulaire alors qu’une rondeur de
0 indique plutôt un polygone allongé (un trait).
La Figure 4.18 rassemble dans la première colonne l’évolution du paramètre de rondeur
des domaines au cours du temps de BEN. Après 20 minutes de BEN, la rondeur des
domaines est majoritairement égale à 0,9 (cf. Figure 4.18 (a)). A partir de 30 minutes
de BEN, certains domaines semblent tendre vers une rondeur inférieure à 0,6. Les deux
types de rondeur préférentielles sont visibles distinctement sur la Figure 4.18 (c). La
Figure 4.19 permet de déduire quels sont les domaines qui correspondent aux facteurs
de rondeur compris entre 0,6 et 0,85, supérieurs à 0,85 et inférieurs à 0,6 pour chaque
temps de BEN. On constate que les domaines ayant un rayon de Feret inférieur à 100nm
correspondent à un facteur de rondeur inférieur à 0,85. Ceci signiﬁe que les domaines
non coalescés semblent être plus proches d’une forme elliptique sans atteindre la forme
circulaire lorsqu’ils grossissent car la rondeur est toujours inférieure à 1.
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Cette observation concernant la forme elliptique suppose que les domaines possèdent
une vitesse de croissance non isotrope dans tout le plan de la surface et qui évolue au
cours du temps. En eﬀet, si l’on reprend la Figure 4.12, on constate que le nombre de
domaines non coalescés de rayons supérieurs à 100nm augmente plus rapidement que ceux
inférieurs à 100nm censé correspondre aux nouveaux domaines se formant à la surface.
Cela pourrait alors inﬂuencer directement l’interprétation des mécanismes de formation
des domaines si l’on prend en compte ces observations dans notre modèle.
Pour vériﬁer si la vitesse de croissance des domaines est variable dans le temps, nous
n’allons pas modéliser une nouvelle fois la densité des domaines non coalescés en fonction
du temps mais déterminer s’il existe une corrélation entre l’élongation du rayon de Feret
et la structure cristallographique de la surface de l’iridium (001).
Comme il a été mentionné dans la partie 4.1.2.1, le domaine est caractérisé par son axe
le plus grand appelé Feret. L’orientation de cette longueur dans le plan de la surface peut
être connue par le paramètre angle de Feret d’ImageJ [176]. L’angle de Feret représenté
par la Figure 4.8 (d) correspond à l’angle avec l’axe x de la surface de l’échantillon. Ici,
l’axe x correspond à l’orientation cristallographique [100] de l’iridium.
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Figure 4.18 – Distribution de la circularité des domaines (a, b et c) et de l’orientation du grand axe
de Feret (d, e et f) dans le plan de la surface de l’iridium en pour 20, 30 et 40 minutes de BEN.
Figure 4.19 – Distribution en taille des rayons de Feret en fonction de chaque classe de rondeurs
(>0,85, 0,6-0,85 et <0,6) pour (a) 20, (b) 30 et (c) 40 minutes de BEN.
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Pour un temps de 20 minutes de BEN, la Figure 4.18 (d) indique que l’orientation des
domaines est quelconque. Le grand axe de Feret est dispersé de 0 à 180˚ par rapport à
[100]. À partir de 30 minutes de BEN, deux orientations préférentielles du grand axe de
Feret sont visibles. L’une à 45˚ et l’autre à 135˚ par rapport à l’orientation cristalline [100].
Sur la Figure 4.18 (f), cette constatation est encore vériﬁée. Ceci est dû aux nouveaux
domaines qui se forment ayant un facteur de rondeur inférieur à 0,85 dont le rayon de Feret
est inférieur à 100nm. L’élargissement des deux pics est dû au nombre de domaines ayant
un facteur de rondeur supérieur à 0,85 qui augmente correspondant au grossissement des
domaines.
La croissance des domaines suit donc une orientation préférentielle à la surface de
l’iridium. La vitesse de croissance des domaines semble donc ne pas être constante au
cours du temps. C’est à partir d’un rayon de Feret de 100nm que ce changement de
vitesse semble se produire. Cette croissance orientée peut être corrélée à l’orientation des
cristaux de diamant obtenue après l’étape de croissance. En eﬀet, la Figure 4.20 montre
que le diamant croît à 45˚ et 135˚ par rapport à [100]. Cette orientation est la même
que pour les domaines avant d’atteindre un rayon de Feret de 100nm. Sachant qu’il y
a présence de nuclei de diamant stables lors de l’étape de BEN, ces nuclei suivent une
relation d’épitaxie lors du BEN entraînant un développement des domaines suivant des
axes cristallographiques préférentiels [110].
Figure 4.20 – Image MEB d’un domaine circulaire après une étape de croissance de 30 minutes.
Ce type d’orientation préférentielle peut être induit par l’arrangement atomique de
l’iridium (marches), la présence de défauts (adatomes) dans certaines directions et/ou un
état de surface spéciﬁque réalisé durant la phase de préparation permettant de diminuer
l’énergie de surface aﬁn d’augmenter la probabilité de nucléation du diamant pour former
le domaine. Comme nous allons le voir dans la partie suivante, la forme spéciﬁque du
domaine peut être induite aussi à l’échelle nanométrique.
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4.2.2.3 Fractale : une autre forme de domaines
L’iridium subit des modiﬁcations morphologiques à l’échelle nanométrique durant
l’étape de BEN comme nous l’avons montré dans le chapitre 2 § 2.2.2.4. Les sillons font
partie de ces modiﬁcations de surface. La Figure 4.21 rassemble trois échantillons de trois
lots d’Ir/SrTiO3 après un procédé de nucléation de 40 minutes de BEN chacun. Ces pro-
cédés de nucléation ne sont pas équivalents. Pour des conditions de plasma identiques, le
courant et la température de surface sont diﬀérents.
En revanche, ces échantillons permettent de mettre en évidence qu’il y a une corrélation
entre la forme des domaines et la présence des sillons. Plus le nombre de sillons est
important et plus le domaine évolue d’une forme proche d’un cercle à une forme fractale.
Cette explication complète les observations de Brescia et al. [88].
Figure 4.21 – (a, b et c) Trois surfaces d’Ir/SrTiO3 après un procédé de nucléation de 40 minutes
de BEN (le courant et la température diﬀèrent pour chaque échantillon) et (d, e et f) détails de la
surface de chaque échantillon traité par FFT pour la mise en évidence des sillons.
Comme il a été mentionné auparavant, les sillons peuvent eux-aussi avoir une orien-
tation préférentielle. Elle dépend de l’énergie cinétique des ions gouvernée par la gaine
cathodique et par la température qui favorise la diﬀusion des atomes à la surface. Lorsque
le nombre de sillons est grand à la surface de l’iridium, le taux de recouvrement des do-
maines semble être plus élevé pour un même temps de BEN. Ces sillons peuvent donc
diminuer l’énergie de surface aﬁn d’augmenter la probabilité de nucléation des nuclei de
diamant. Dans ces conditions, les domaines s’étendent plus rapidement à la surface de
l’iridium à l’aide des sillons agissant comme des canaux. Cette hypothèse de canaux per-
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mettant la nucléation des domaines présente des similitudes avec celle faite par Kawarada
et al. sur le carbure de silicium [38].
4.2.2.4 Suivi in situ de la formation des domaines par réﬂéctométrie laser.
À partir de la série N˚ 3 correspondant à la meilleure qualité d’iridium, nous avons tenté
de mesurer in situ une signature de la formation des domaines par réﬂectométrie laser
durant le procédé BEN. Cette technique est sensible au changement d’indice de réfraction,
à la rugosiﬁcation de la surface et à la température en mesurant un signal laser réﬂéchi
par la surface [115]. La Figure 4.22 (a) montre que le système est bien reproductible pour
des mêmes conditions de plasma car la température à ±5˚ C et le courant à ±0, 5mA sont
équivalent pour les trois échantillons.
Par contre, le signal laser par réﬂectométrie de la Figure 4.22 (b) est diﬀérent entre
chaque échantillon. L’intensité initiale du laser réﬂéchi par l’iridium avant le procédé n’est
pas la même. Aucune diﬀérence morphologique de la surface d’iridium avant le procédé
BEN et de la forme des domaines après l’étape de BEN à l’échelle nanométrique n’est
observé par MEB. Ceci indique que l’état de surface pour des échantillons d’Ir/SrTiO3
issu d’une même série de dépôt n’est pas équivalent à l’échelle atomique.
Figure 4.22 – (a) Température et courant de polarisation au cours du procédé de nucléation avec 40
minutes de BEN ainsi que (b) le signal laser réﬂéchi par la surface durant l’ensemble du procédé.
Cette diﬀérence d’état de surface peut inﬂuencer le mécanisme de formation des do-
maines durant le BEN en entraînant un retard de la nucléation à cause de la formation
ou non des sillons.
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4.2.3 Bilan
Dans la partie précédente, nous avions obtenu à partir de la distribution en taille des
domaines après 40 minutes de BEN un modèle décrivant l’évolution temporelle exponen-
tielle de la densité des domaines non coalescés. Ici, l’étude menée permet de confronter
ce modèle simulant les diﬀérentes distributions pour 20 et 30 minutes de BEN aux distri-
butions expérimentales mesurées par ImageJ. Le résultat obtenu montre un écart modéré
entre la simulation et la réalité. Nous n’avons donc pas pu valider totalement notre mo-
dèle. Cependant, cette approche nous a permis d’aﬃner la reproductibilité du procédé
BEN dans le temps. En eﬀet, la variation de température ainsi que du courant de polari-
sation étaient provoquées par la croissance de nanotubes de carbone sur le porte substrat
modiﬁant la gaine cathodique.
Ce désagrément entraîne un retard dans la formation des domaines. Si l’on raisonne
seulement à partir de l’échantillon après 40 minutes qui possède déjà un grand nombre
de domaines, on peut statistiquement retenir trois points :
– L’évolution de la vitesse de formation des domaines se déroule en deux
phases (phases lente et phase d’accélération de type exponentiel). Ceci suppose que
l’iridium se modiﬁe au cours du temps de BEN jusqu’à un état favorable pour la
formation des domaines.
– Les domaines n’ont pas une forme circulaire. Ils correspondent plus à une
forme elliptique qui est fonction de leur élongation. De plus, s’il y a présence de
sillons à la surface de l’iridium, les domaines semblent tendre vers une forme fractale.
– L’évolution des domaines à la surface de l’iridium semble être inﬂuencée par la
structure cristallographique de l’iridium. En eﬀet, nous avons observé que le
Feret du domaine correspondant à l’axe le plus grand du domaine s’oriente à 45˚ de
[100]. Cette orientation préférentielle est équivalente à celle de l’épitaxie du diamant
après une courte croissance correspondant à la direction [110].
La Figure 4.23 résume schématiquement la formation et la croissance des domaines à
la surface de l’iridium au cours de l’étape de BEN.
Figure 4.23 – Modèle schématique de la formation et la croissance des domaines sur iridium au
cours du temps lors de l’étape de BEN.
Si ce modèle prend en compte la coalescence des domaines dans un système fermé (sur-
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face d’iridium limitée), il peut être assimilé à un modèle de type sigmoïdal. Les domaines
tendraient à coalescer entre eux jusqu’à recouvrir totalement la surface d’iridium. Pour dé-
montrer cela, il serait interessant d’utiliser une approche JMA (Johnson-Mehl-Avrami).
Cependant, l’expérience nous montre qu’après 60 minutes de BEN (cf. Figure 4.4 (d))
un nouveau matériau apparait à la surface sous forme volumique. La partie suivante va
permettre de caractériser ce matériau poreux.
4.3 Synthèse d’un matériau diamant poreux
Le procédé BEN du quatrième échantillon de la série N˚ 1 a duré 60 minutes. Celui-ci
n’a pas pu être utilisé pour le comptage des domaines en fonction du temps de BEN. En
eﬀet, un matériau ayant un aspect poreux est présent à la surface. Sa structure ainsi que
sa chimie de surface vont être caractérisées.
4.3.1 Vers des durées longues de BEN
4.3.1.1 Observations expérimentales
Figure 4.24 – (a) Température et courant de polarisation au cours du procédé de nucléation de 60
minutes de BEN ; (b) signal laser réﬂéchi par la surface durant l’ensemble du procédé.
A partir de la Figure 4.24 (a), nous observons que le courant ne cesse d’augmenter
durant l’étape de BEN. Ceci est associé à la croissance des NTCs sur le porte substrat
(cf. Figure 4.15). Quant à la température de l’échantillon, elle est équivalente à celle
de l’échantillon de 40 minutes au début de l’étape de BEN. On peut supposer que la
nucléation des domaines est possible. Néanmoins, la température de surface augmente
fortement quinze minutes avant la ﬁn du procédé.
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De façon visuelle, une zone intense apparaît au centre de l’échantillon et évolue vers les
bords de l’échantillon. De plus, l’intensité du laser réﬂéchi par la surface chute brutalement
(cf. Figure 4.24 (b)). Ce comportement peut être associé à l’augmentation de la tempé-
rature et/ou à la formation d’une couche à la surface de l’iridium diﬀusant fortement
le signal laser (ou interférences ou absorption). D’après la Figure 4.24, ce changement
d’intensité du laser apparaît plus tôt que l’augmentation de la température. Cela signiﬁe
que le laser est plus sensible au changement de la surface. Après coupure de l’expérience,
l’échantillon a été analysé par MEB.
La Figure 4.25 (a) montre que ce matériau est presque totalement couvrant sur l’en-
semble de l’iridium. Cette zone est la même que celle observée durant le procédé. De plus,
sa localisation correspond à la zone homogène où peuvent nucléer les domaines. A plus
fort grandissement et haute résolution, aucun domaine n’est visible dans ces conditions
d’observations MEB. Le matériau ne possède pas d’aspérité et semble être poreux (cf.
Figure 4.25 (b)). Nous appellerons dès à présent ce matériau « mousse » à cause de son
aspect.
Figure 4.25 – (a) Vue MEB de l’échantillon après 60 minutes de BEN et (b) agrandissement du
centre de l’échantillon
A partir de nos observations, la chute du signal laser peut être associée à l’appari-
tion de cette mousse. Pour vériﬁer cette supposition et savoir si cette mousse apparait
après une sursaturation des domaines à la surface de l’iridium ou dépend d’un couple
température/courant, nous allons reproduire l’expérience.
4.3.1.2 Reproduction de la synthèse du matériau
Suite à la synthèse de cette mousse, l’expérience est réitérée et est arrêtée juste au
moment où le signal laser chute pour observer la surface avant le recouvrement total de
l’iridium. Le courant durant l’expérience est en constante augmentation montrant toujours
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la présence des NTCs (cf. Figure 4.26 (a)).
Cette fois-ci, le signal laser chute à partir de 50 minutes de BEN à la diﬀérence de 30
minutes pour l’échantillon précédent (cf. Figure 4.26 (b)). À ce moment là, le procédé est
arrêté et l’échantillon analysé par MEB. Le retard de la chute du signal peut être dû à
une température qui est supérieure cette fois-ci à l’expérience précédente (cf. Figure 4.26
(a)). Ce changement semble être lié à une évolution du système MPCVD DIADEME.
Figure 4.26 – (a) Température et courant de polarisation au cours du procédé de nucléation pour la
reproduction de la mousse ; (b) suivi du signal laser réﬂéchi par la surface, sa chute correspond à
l’apparition de la mousse.
La Figure 4.27 (a) montre une zone homogène au centre de l’échantillon caractéristique
de la nouvelle géométrie du porte substrat utilisée. Sur toute la surface de l’échantillon,
des domaines sont présents avec une forme fractale due à la température et le courant
élevés (cf § 4.2.2.3). La Figure 4.27 (b) prise en bordure de l’échantillon indique que le
taux de recouvrement des domaines est élevé (supérieur à 40%).
Figure 4.27 – (a) Vue globale de l’échantillon et (b) zone de recouvrement en domaine analysé en
bordure de l’échantillon.
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Au centre de l’échantillon, ces domaines sont couverts par la mousse qui commence à
se développer en volume (cf. Figure 4.28 (a)). Une croissance de 20 minutes a été réalisée
sur cet échantillon. La Figure 4.28 (b) montre bien le diamant épitaxié correspondant
aux anciens domaines. Pour la mousse, on observe un matériau diamant en volume avec
la présence de nombreuses facettes de diamant associées à plusieurs cristaux coalescés
entre eux. Cette croissance nous apprend que les nanoparticules de diamant sont formées
dans la continuité du diamant épitaxié. On peut donc supposer que l’apparition de la
mousse dépend de la présence des domaines et que celle-ci est aussi composée de nuclei
de diamant.
Figure 4.28 – (a) Mousse présente à la surface des domaines après l’étape de BEN et (b)
agrandissement d’un ancien domaine avec sa mousse après une étape de croissance.
Pour vériﬁer cette hypothèse et que cela ne correspond pas à la non reproductibilité
du système, nous avons décidé d’appliquer le protocole de nettoyage du porte substrat
et de synthétiser une nouvelle fois la mousse. Grâce au système de polarisation monté
sur un translateur (cf chapitre 2 § 2.3.2.3), le courant durant l’étape de BEN peut être
modulé en faisant varier la distance entre l’électrode et le porte substrat. Pour un couple
température/courant de 660˚ C/17mA, nous avons réussi à synthétiser la mousse après
seulement 10 minutes de BEN à la surface de l’iridium. Plus on augmente le temps de
BEN et plus la surface se recouvre de cette mousse comme le montre la Figure 4.29 (a).
Dans les zones non recouvertes, on distingue que la mousse est présente à la surface de
l’iridium sans la présence des domaines (cf. Figure 4.29 (b)). Ceci réfute donc l’hypothèse
précédente qui supposait que la mousse croît à partir des domaines. Est-ce donc un eﬀet
spéciﬁque à l’iridium?
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Figure 4.29 – (a) Image MEB de la mousse sur Ir/SrTiO3 et (b) mousse de diamant à fort
agrandissement.
On peut penser que les dix premières minutes de BEN correspondent une phase de
préparation de la surface. Si l’on débute donc l’étape de BEN sur une surface où du
diamant est déjà présent, le temps d’apparition de la mousse doit être réduit. Cette
hypothèse a été validée en utilisant un ﬁlm de diamant sur silicium. Après avoir appliqué
le même procédé de nucléation que précédemment, la mousse est apparue après moins de
5 minutes de BEN comme le montre la chute du signal laser réﬂéchi.
La Figure 4.30 (a) représente l’empilement de la mousse sur le ﬁlm diamant avec le
substrat silicium. A l’interface de la mousse et du ﬁlm diamant, on distingue des nanopar-
ticules (cf. Figure 4.30 (b)). Ces particules de taille nanométrique possèdent des facettes
sur la vue de la Figure 4.30 (c). Sachant que le gaz du plasma contient seulement de
l’hydrogène et du méthane, on peut supposer que la mousse est composée de nanopar-
ticules de diamant. Cette rugosité n’est pas observée à la surface de la mousse déposée
sur iridium laissant penser que la mousse sur iridium est composée de nanoparticules de
diamant bien plus petites que sur silicium.
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Figure 4.30 – (a) Empilement mousse/diamant/silicium, (b) interface entre la mousse et le diamant
et (c) vue de dessus de la mousse sur silicium.
Dans la littérature, ce type de croissance du diamant par BEN a déjà été reportée.
Chen et al. nomment cette méthode BEN/BEG signiﬁant nucléation et croissance par
polarisation [177]. Cette méthode permet d’obtenir des ﬁlms UNCD (Ultra NanoCrys-
talline Diamond, φ < 5nm) sans utiliser l’argon comme Corrigan et al [178]. Jiang et al.
aﬃrment que le bombardement ionique conduit à une renucléation de diamant sur des
cristaux orientés aléatoirement [174].
La taille des nanoparticules obtenues dépend de nombreux paramètres tels que le
pourcentage de méthane, d’hydrogène ainsi que de la tension de polarisation [179]. Néan-
moins, ces ﬁlms comportent beaucoup de carbone graphitique (joints de grains) et n’ont
pas le même aspect poreux que notre mousse (cf. Figure 4.31). Dans la partie suivante,
j’ai décidé de caractériser en détails la chimie et la structure de cette mousse pour la
comparer à ces ﬁlms UNCD.
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Figure 4.31 – Images MEB de (a et b) microcristaux de diamant MCD, (c et d) nanocristaux de
diamant NCD et (e et f) diamant ultrananocristallin, UNCD [179].
4.3.2 Analyses structurales et chimiques : MEB/TEM/Raman
4.3.2.1 Analyses Raman
En collaboration avec Michel Mermoux du Laboratoire d’Électrochimie et de Physi-
cochimie des Matériaux et des Interfaces (LEPMI), une analyse Raman a été réalisée sur
ce nouveau matériau à λ = 325nm. La Figure 4.32 (a) indique la présence de la bande
D à 1352cm−1 et G à 1578cm−1 correspondant au graphite désordonnés et monocristallin
respectivement comme le décrivent Ferrari et al. [180] et Knight et al [181]. Une raie
à 1330cm−1 proche de la référence du diamant cubique à 1332cm−1 est asymétrique et
décalée vers les basses longueurs d’onde.
La Figure 4.32 (b) représente le spectre Raman de référence de nanoparticules de
diamant de détonation. Ces nanoparticules de diamètre 5nm en suspension dans l’eau sont
déposées par dépôt goutte sur silicium. Après séchage, elles sont disposées en agrégats.
Après analyse à λ = 325nm et discussion avec Michel Mermoux, ce type d’asymétrie
est caractéristique de la faible taille des nanoparticules de diamant. Chaigneau et al.
rapportent que cet eﬀet est provoqué par le phénomène de conﬁnement quantique lorsque
les tailles de NDs sont inférieures à 10nm [182].
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Figure 4.32 – (a) Spectre Raman à 325nm du matériau synthétisé après le procédé de nucléation
avec une durée de BEN de 60 minutes et (b) spectres de références des nanoparticules de diamant de
détonation analysés à 325nm [183].
Ce nouveau matériau est donc composé de deux états d’hybridation du carbone. Sa
structure nanométrique est proche de celle des nanoparticules de diamant de détonation
avec la présence de carbone graphitique. Le signal Raman conﬁrme cette signature avec
l’asymétrie du pic diamant à 1330cm−1. Aﬁn de conﬁrmer cette observation, une analyse
Haute Résolution en Microscopie Electronique en Transmission (HRTEM en anglais) a
été menée pour connaître la taille réelle de ces nanoparticules et valider leur structure de
type diamant.
4.3.2.2 Analyses HRTEM
Cette mousse carbonée a été retirée par grattage de la surface de l’iridium et déposée
sur des grilles TEM en cuivre couverte d’un dépôt de carbone amorphe. Ces grilles ont été
ensuite analysées par Mohamed Sennour à Mines ParisTech. La Figure 4.33 (a) montre
que le matériau est formé de plusieurs amas coalescés entre eux. À partir de la Figure 4.33
(b), j’ai réalisé un traitement FFT grâce à ImageJ sur l’ensemble de l’image à plus fort
grandissement.
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Figure 4.33 – (a) Image HRTEM du matériau carboné déposé sur le substrat de carbone amorphe
de la grille, (b) amas composé de plusieurs nanoparticules coalescées entre elles, (c) image FFT et (d)
image après traitement FFT en conservant seulement les taches de diﬀraction correspondant au réseau
du diamant.
Ceci permet d’obtenir une image FFT qui correspond à la Figure 4.33 (c). On distingue
deux phases cristallines comme le mentionne l’analyse Raman. Les tâches de diﬀraction
correspondent à des phases ayant un ordre cristallin à la diﬀérence du cercle qui est associé
à un matériau amorphe. Si l’on conserve seulement les tâches de diﬀraction, il est possible
de reconstituer l’image suite à ce traitement FFT. Le résultat obtenu est représenté par
la Figure 4.33 (d). On constate que ces amas sont composés de plusieurs nanoparticules
coalescées entre elles ayant un arrangement cristallin. La taille de ces nanoparticules varie
entre 2 et 6nm. Ce type de traitement est détaillé dans l’Annexe B.
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Une partie de l’amas de la Figure 4.33 (b) représentée par l’encadré jaune a subi le
même type de traitement FFT. Dans un premier temps, seules les tâches de diﬀraction
ont été conservées. A partir de la Figure 4.34 (a) résultant de ce traitement, l’écart entre
chaque distance inter-réticulaire des plans cristallin peut être mesurés. Cet écart est égal
à 0, 207± 0, 01nm et correspond aux plans (111) du diamant mesurés sur 7 plans comme
l’indiquent Turner et al. [184]. Plus il y a de tâches de diﬀraction sur l’image FFT et
plus il y a de plans cristallins diﬀérents comme le montre Teng et al. [185].
Figure 4.34 – (a) Image FFT de la phase sp3 avec proﬁl et (b) image FFT de la phase sp2 avec proﬁl
Dans un deuxième temps, seul le cercle de l’image FFT a été conservé pour obtenir
l’image traitée correspondant à la Figure 4.34 (b). Sur cette image, on distingue un certain
désordre. Néanmoins, en périphérie de la nanoparticule, des plans sont visibles. L’écart
mesuré est égal à 0, 303nm ± 0, 010nm. Cette distance inter-plans est associée à des
feuillets de graphite de type FLR (Fullerene-like Reconstruction). Petit et al. ont montré
par analyse HRTEM ce type de reconstruction graphitique autour des nanoparticules
de diamant de détonation après graphitisation de surface [142] visible seulement par
HRTEM. Cette technique d’analyse à haute résolution nous permet de mettre en avant
la présence d’éléments caractéristiques de la mousse que sont les défauts cristallins.
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Figure 4.35 – (a) Image HRTEM d’un amas et (b) image FFT montrant la présence d’une
dislocation pour une nanoparticule de diamant.
En utilisant le même type de traitement d’images sur une autre zone de clichés HR-
TEM, des défauts structuraux tels que des dislocations peuvent être observés dans les
amas (cf. Figure 4.35). Lors de l’étape de BEN, les ions bombardent continuellement la
surface et peuvent créer de nouveaux défauts lors de la croissance des nanoparticules de
diamant. Ces dislocations peuvent être une résultante du mode de synthèse de la mousse.
Ce matériau défectueux est donc composé de nanoparticules de diamant avec des
terminaisons graphitiques équivalentes à des nanoparticules de détonation après graphi-
tisation appelées FLR (Fullerene-Like Reconstruction). Cependant, il y a une diﬀérence
notable, ici les nanoparticules de diamant sont coalescées entre elles et forme un ensemble
continu. La présence de la raie Raman à 1158cm−1 de la Figure 4.32 (a) peut expliquer ce
type d’arrangement. Cette raie associée à la phase trans-polyacétylène n’existe pas pour
les nanoparticules de détonation mais est visible lors de l’analyse de ﬁlm UNCD contenant
des liaisons hydrogènes comme le décrivent Wu et al. [186] et Zhong et al. [187]. Ferrari
et al. montrent aussi que cette raie Raman est bien caractéristique de ﬁlm de diamant
avec des grains de tailles nanométriques [188].
Ces publications mentionnent que ce type de matériau possède de bonnes proprié-
tés d’émission de champ (Field Emission Properties, FEP) par leur structure. L’aﬃnité
électronégative (NEA) de ces ﬁlms est exploitée pour la fabrication de cathodes froides
ayant un seuil d’émission faible à basse tension qui est accentué après hydrogénation de
la surface comme l’indique Jung et al. [189]. Comme nous l’avons décrit dans le chapitre
3 § 3.4.1.2, cette propriété NEA peut s’observer par analyse XPS lors du phénomène de
dopage par transfert d’une surface de diamant hydrogéné et d’une couche d’adsorbats
d’eau.
Sachant que notre mousse est composée de nanodiamant, le phénomène de transfert
doping peut alors être mis en évidence grâce à l’XPS. Le but de la partie suivante est de
comparer la valeur du déplacement du niveau de coeur du carbone C1s entre les nuclei de
diamant, des nanoparticules de détonation et la mousse après hydrogénation. L’hypothèse
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est que la structure de la mousse peut conférer des propriétés électroniques de surface
équivalente à l’UNCD qui est utilisé pour l’émission de champ comme le mentionnent
Teng et al. [185] ainsi que Tordjman et al. [190].
4.3.3 Eﬀet de l’hydrogénation sur la mousse de diamant
L’échantillon a subi une exposition à un plasma d’hydrogène au sein du réacteur
MPCVD DIADEME. Puis, sa surface a été analysée sans remise à l’air par XPS. La Fi-
gure 4.36 montre qu’après l’analyse XPS, le pic C1s de la mousse hydrogénée est situé à
286,9eV (FWHM 1,9eV). Lorsque la surface est exposée à l’air puis analysée de nouveau
par XPS, le pic C1s se décale vers les basses énergies à 284,1eV (FWHM 0,9eV). L’évo-
lution de la largeur à mi-hauteur du pic C1s de 1,9eV à 0,9eV après absorption de l’eau
n’est pas expliquée. Ce phénomène a été aussi observé par Tristan Petit durant sa thèse
concernant l’étude des nanoparticules de diamant hydrogéné. Néanmoins, ce déplacement
traduit bien le phénomène de dopage par transfert d’une surface de diamant hydrogéné
égal à 2,8eV.
Figure 4.36 – Spectres XPS de la surface du matériau hydrogéné et hydrogéné/adsorbats lors de la
remise à l’air montrant le phénomène de transfert doping.
Ce type d’expérience a été réalisé sur les deux autres échantillons comportant la
mousse. Le Tableau 4.3 résume les écarts pour chaque échantillons entre le pic C1s hy-
drogéné avec et sans l’adsorbat d’eau.
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valeur du shift (eV) 0,6 2,8 4 4 0,7




Tableau 4.3 – Comparaison des écarts du pic C1s hydrogéné avec et sans adsorbats d’eau mesurés par
analyse XPS lors du transfert doping pour diﬀérents types de surface à base de diamant.
On constate que la valeur du déplacement est beaucoup plus élevée pour la mousse
diamant hydrogéné que celle des nuclei de diamant hydrogéné et des nanoparticules de
diamant hydrogéné comme l’indique le Tableau 4.3. La mousse semble avoir un caractère
beaucoup plus électrodonneur. Lorsque la surface de l’échantillon est totalement couverte
par la mousse, l’écart atteint une valeur de 4eV. Ce gain pourrait est dû à la surface
spéciﬁque de la mousse qui posséderait plus de sites actifs de diamant hydrogéné que des
nuclei de diamant ou des nanoparticules de diamant.
Enﬁn, ces résultats laissent penser que la mousse possède un comportement très élec-
trodonneur permettant d’obtenir une émission électronique à faible tension. Ceci nous
amène donc à tester ses propriétés à l’aide d’un banc de mesure à émission de champ.
4.3.4 Matériau à aﬃnité électronique négative (NEA) : test ap-
plication pour l’émission de champ (FE)
4.3.4.1 Description du banc et protocole expérimental
Les mesures qui suivent ont été réalisées à Thales TRT avec l’aide de Jean-Paul Ma-
zellier. Le banc de mesure utilisé habituellement pour caractériser en émission de champ
(FE) les cathodes est une triode, c’est-à-dire un ensemble constitué par une cathode
(l’échantillon), une grille d’extraction et une anode. Le schéma du banc de mesure est
représenté par la Figure 4.37 (a). Ces éléments sont positionnés dans une enceinte sous
ultra vide compris entre 10−9 et 10−10mbar.
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Figure 4.37 – (a) Banc de mesure d’émission de champ (FE), (b) sous ensemble où la cathode
(échantillon) est clampée avec la grille d’extraction et le spacer et (c) grille d’extraction en silicium
d’épaisseur 100µm avec des ouvertures de 18µm au pas de 20µm.
La grille d’extraction est placée à une distance d’environ 60µm de la cathode via une
cale en silice qui est posée directement sur la cathode et qui est munie d’un trou légè-
rement conique de diamètre 4mm appelé spacer (cf. Figure 4.37 (b) et (c)). La cathode
est polarisée négativement via une source de tension. On mesure la tension appliquée à
l’aide d’un pont diviseur de tension. La grille d’extraction est reliée à la masse et l’on
mesure le courant de grille Igrille grâce à un ampèremètre. Viennent ensuite deux grilles :
la première dite grille écran est à la masse pour créer une zone de champ nul entre celle-ci
et la grille d’extraction. La deuxième grille est polarisée légèrement négativement (typi-
quement −150V) pour ﬁltrer les électrons secondaires de faibles énergies provoqués par le
choc d’électrons primaires avec la grille d’extraction. Enﬁn l’anode polarisée positivement
(+100V ) récupère les électrons émis et permet la mesure du courant d’anode Ianode à l’aide
d’un pico ampèremètre. La densité de courant correspond à l’addition du courant de grille
et d’anode divisé par l’aire du trou du spacer. Pour plus de détails, d’autres informations
sont présentes dans la thèse d’Eric Minoux [192]. Le protocole utilisé est le suivant :
– on balaye la tension cathode en dents de scie pendant 2 à 3 cycles.
– on mesure simultanément le courant de la cathode, de la grille et de l’anode ainsi
que la pression pendant la phase de mesure.
– on trace ensuite les courbes I(V) et Fowler-Nordheim (FN) permettant de déduire
la densité de courant en A/cm2, la tension seuil en V/µm et vériﬁer si l’émission de
champ est bien de type eﬀet tunnel.
Pour cela, la formule théorique d’émission de champ (4.3) s’écrit :




Avec J la densité de courant et E le champ local. On peut remplacer J par le courant
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Ceci est utile pour tracer le graphique FN qui doit donner une droite avec une pente
négative lorsque l’on a une émission de type Fowler-Nordheim, c’est-à-dire un eﬀet tunnel
comme l’indique la Figure 4.38 (a).
Figure 4.38 – (a) Eﬀet tunnel lorsqu’il y a émission de champ pour une tension appliquée ;
Echantillon mousse sur Ir/SrTiO3 (b) avant et (c) après mesure d’émission de champ.
La Figure 4.38 (b) et (c) montre la vue de l’échantillon mousse avant et après la mesure
d’émission de champ avec en pointillé rouge la marque du spacer.
4.3.4.2 Résultat FE de la mousse diamant hydrogéné sur Ir/SrTiO3
La Figure 4.39 (a) représente le courant de grille Igrille et d’anode Ianode en fonction de
la diﬀérence de potentiel entre la grille et la cathode. Pendant le premier cycle de montée-
descente en tension, le courant est instable et n’est pas reproductible d’une courbe à
l’autre. Cela est dû au dégazage d’adsorbats présent à la surface de la mousse qui font
que l’émission se produit pour des champs plus faibles mais rendent instable l’émission.
Cet eﬀet est visible par la remontée de pression comme l’indique la Figure 4.39 (b) lors
du premier cycle. Minoux rapporte par analyse spectroscopique de masse que l’hydrogène
désorbe essentiellement dans ce type de cathode carbonée [192]. À partir d’un certain
courant, les courbes montée-descente se superposent et sont reproductibles. Le courant
maximal Imax correspondant à Igrille + Ianode est égal à 0,0162mA à 4500V.
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Figure 4.39 – (a) Diﬀérents cycles de montée-descente en tension du courant emise par la cathode
(la mousse hydrogénée) et (b) suivi de pression par cycle en fonction du temps.
La Figure 4.40 (a) correspond au graphique Fowler-Nordheim pour le dernier cycle
de mesure. On constate que l’émission de champ de la mousse suit une pente négative.
Cela signiﬁe que l’émission de champ mesurée est bien de type eﬀet tunnel. Aﬁn de
pouvoir comparer les propriétés d’émission de la mousse à d’autres types de matériau,
il est nécessaire d’obtenir la densité de courant ainsi que la tension seuil correspondant
au moment où le courant sort du bruit. La Figure 4.40 (b) représente donc ce type
d’information. La densité de courant maximal est égale à 0,13mA/cm2 pour 53V/µm et
la tension seuil est de 21V/µm.
Figure 4.40 – (a) Emission de type Fowler-Nordheim montrant l’eﬀet tunnel et (b) représentation
de la densité de courant en fonction du champ appliqué.
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Cette valeur de densité de courant est très faible mais correspond à l’ordre de grandeur
de certains ﬁlms à base de nanodiamant comme l’indiquent Le Normand et al. [144].
Néanmoins, certaines équipes arrivent à obtenir de bien meilleures performances avec
des ﬁlms NCD ou UNCD comme l’indique le Tableau 4.4 Wu et al. démontrent que ce
gain est en partie dû à un rapport de phase sp2/sp3 qui tend majoritairement vers la
phase graphitique. Cette phase correspondant aux joints de grains est nécessaire pour le
transport et l’émission des électrons du substrat vers la surface [193]. Dans notre cas, il
y a très peu de phase graphitique ce qui peut expliquer cette valeur de densité faible. De
plus, la Figure 4.41 (a) montre des zones dégradées (cratères) après la mesure d’émission
de champ. Nous pouvons supposer qu’il y a eu un claquage du matériau avec l’élévation
de la tension durant l’expérience comme pour un condensateur. Ce matériau poreux à







Wu et al. 2000 (UNCD) [193] 1 10 pour 1V/µm
Joseph et al. 2009 (UNCD/SiNW)
[194]
8 0,12 pour 15V/µm
Pradhan et al. 2009 (NCD) [179] 13 2,35 pour 50V/µm
Teng et al. 2012 (UNCD par BEG)
[185]
3,6 0,32 pour 15V/µm
Tableau 4.4 – Compilation de certains résultats d’émission pour des ﬁlms UNCD, NCD et à base de
nanotubes.
Après discussion avec Jean-Paul Mazellier, le matériau idéal pour l’émission de champ
doit posséder un caractère conducteur avec un eﬀet de pointe pour favoriser l’émission
électronique. Ce type de matériau correspond aux nanotubes de carbone (NTCs). Ac-
tuellement, Thales TRT réalise des cathodes froides pour tubes X ayant une densité de
courant de 4A/cm2 et une tension seuil de 6V/µm. L’optimisation de cette cathode dé-
pend aussi de l’espacement entre les NTCs pour éviter l’écrantage électronique lors de
l’émission de chaque NTC.
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Figure 4.41 – (a) Eﬀet de l’augmentation de la tension entrainant un claquage de la mousse
(cratère) et (b) schéma du modèle de Tordjman mettant en avant l’hydrogénation de surface du
diamant pour l’émission de champ [190].
Cette étude soulève donc la question de la validité de l’eﬀet de l’hydrogénation du
diamant avancé par certaines équipes pour l’émission de champ comme le modèle de
Tordjman et al. [190] (cf. Figure 4.41 (b)). De plus, la valeur de déplacement du pic
C1s par analyse XPS lors du transfert doping donne-t-elle vraiment une indication sur
l’aﬃnité électronique du matériau ?
4.3.5 Bilan
Lors de cette partie, nous avons découvert qu’il était possible d’obtenir un autre type
de matériau diamant à la surface de l’iridium en utilisant le procédé BEN. Les cinq points
à retenir suite à la caractérisation et aux propriétés de la mousse diamant sont :
– Pour le couple 660˚ C/17mA, le procédé BEN sur Ir/SrTiO3 entraîne la synthèse
d’un matériau poreux avec une surface spéciﬁque très développée appelée
mousse de diamant de part son aspect.
– Cette mousse est composée de nanoparticules de diamant coalescées entre
elles de taille comprise entre 2 et 6nm mesurées par HRTEM avec une terminai-
son graphitique. La mesure Raman conﬁrme cet eﬀet de taille nanométrique avec
l’asymétrie et le déplacement vers les basses longueurs d’onde du pic diamant.
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– L’analyse XPS permet de montrer par le phénomène de dopage par transfert
que cette mousse hydrogénée possède une aﬃnité électronique négative élevé (valeur
de déplacement du pic C1s de 4eV).
– Par mesure d’émission de champ, ce matériau carboné atteint une valeur de 0,13mA/cm2
pour 53V/µm et une tension seuil de 21V/µm. La faible quantité de phase graphi-
tique (joints de grains) ne permet pas la conduction des électrons de l’iridium sur la
surface de la mousse. Ceci peut expliquer cette basse valeur de densité de courant.
– L’eﬀet d’hydrogénation de la surface de diamant avancé dans la littérature ne semble
pas jouer un rôle si important dans l’émission de champ sachant que cet élément
désorbe rapidement à faible courant.
L’ensemble de ces résultats montre que notre matériau n’est pas adapté au domaine
d’application de type émission de champ. Ceci soulève un point d’interrogation à propos
de la valeur de déplacement du pic C1s mesuré par XPS. Cette valeur de 4eV s’observe soit
lorsque la mousse est synthétisée à partir d’Ir/SrTiO3 ou de diamant/silicium. Sachant
qu’il y a très peu de joints de grains dans la mousse analysé par TEM, il est possible
que cette valeur élevée (comparée aux nuclei Tableau 4.3) soit expliquée par un eﬀet de
charge en surface des nanoparticules de diamant.
Du point de vue de la synthèse de la mousse, l’hypothèse de la sursaturation des
domaines n’est pas exclu. Nous réalisons donc des procédés BEN inférieurs à 60 minutes
pour éviter toute apparition de ce matériau poreux et obtenir l’hétéroépitaxie du diamant
pour ce travail de thèse.
En perspective, ce type de matériau diamant composé d’une grande quantité de nano-
particules de diamant de très petite taille ayant un aspect extrêmement poreux pourrait
être utile dans le domaine de l’électrochimie. On peut envisager de réaliser le même pro-
cédé BEN dans un réacteur permettant le dopage par du triméthylbore (TMB) grâce au
nouveau système de polarisation transportable (cf chapitre 2 § 2.3.2.3). Pour ce faire,
la synthèse doit être réalisée à partir d’un ﬁlm de diamant dopé sur silicium lui-même
conducteur.
4.4 Conclusion
Ce chapitre 4 complète l’étude menée dans le chapitre précédent sur la compréhen-
sion des mécanismes pour l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium. Ici, l’évolution des
domaines a été étudiée au cours du temps grâce à l’homogénéité du procédé BEN acquise
précédemment. En utilisant l’analyse d’image (ImageJ) qui a été notre principal outil lors
de cette étude, nous avons pu tirer diﬀérentes informations en exploitant les distributions
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en tailles des domaines.
Nous avons constaté que les domaines se forment et se développent à la surface de
l’iridium au cours de l’étape de BEN. C’est à partir d’un modèle cinétique qu’un
paramètre clé de cette cinétique correspondant à la vitesse de formation des domaines
a pu être extrait. L’évolution de la vitesse de formation au cours du temps
indique que les domaines se multiplient de façon exponentielle. La surface de l’iridium
à l’échelle atomique semble jouer un rôle important dans cette expansion. En eﬀet, la
forme des domaines supposés dans le modèle cinétique n’est pas tout à fait un cercle. Les
domaines possèdent une géométrie de type elliptique lors de leur apparition et
suivent des orientations préférentielles à la surface de l’iridium. Ces directions
sont à 45˚ des axes <100> de l’iridium et correspondent à l’orientation du diamant
épitaxié après une courte croissance qui peut entrainer des vitesses de croissance du
domaine non isotrope dans le plan de la surface. Les défauts nanométriques tels que les
sillons semblent permettre aux domaines de croître sous forme fractale plus
vite et d’augmenter le taux de recouvrement pour un même temps de BEN.
Enﬁn, un autre type de matériau carboné peut être synthétisé à la surface de l’iridium
par procédé BEN. Il s’agit d’un matériau poreux composé de nanoparticules de diamant de
taille 2-6nm appelé mousse de diamant. Ses propriétés de surface hydrogénée mesurées
par analyse XPS ont été testées en émission de champ. La faible valeur de densité de
courant obtenue soulève la question de la validité de l’eﬀet d’hydrogénation du diamant
pour un tel domaine d’application. Ce type de matériau qui semble avoir une grande
surface développée peut être un bon candidat pour l’électrochimie si l’on arrive
à incorporer du bore durant sa synthèse.
En ce qui concerne l’hétéroépitaxie du diamant sur iridium, ce type de matériau est
proscrit car il peut entraîner une dégradation de la qualité cristalline du ﬁlm de diamant
épitaxié. Pour la suite de l’étude, un compromis entre le taux de recouvrement des do-
maines et le temps de BEN a été réalisé. Nous appliquerons donc un procédé BEN d’une
durée de 40 minutes. C’est au travers du chapitre suivant que nous allons étudier l’eﬀet de
l’homogénéisation des domaines en épaississant le ﬁlm diamant en vue de le tester pour
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Épaississement et caractérisation de ﬁlms autosupportés de diamant
hétéroépitaxié pour la mesure en dosimétrie
Introduction
A partir des résultats du chapitre 4 mais aussi de l’ensemble des autres chapitres, deux
points importants ont été obtenus pour permettre la poursuite de ce travail de recherche :
– La connaissance de la cinétique de formation des domaines au cours de l’étape de
BEN grâce à la ﬁabilité de notre système MPCVD DIADEME.
– La surface du porte-substrat et sa géométrie conditionne la reproductibilité de l’ob-
tention des domaines sur Ir/SrTiO3 de façon homogène sur 5x5mm2 (porte-substrats
1 et 2 § 2.3.2.2).
Dans ce chapitre 5, ces deux points vont être utiles pour aborder un dernier verrou qui
est l’épaississement du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié sur iridium. À partir du substrat
Ir/SrTiO3 avec un fort taux de recouvrement de domaines (>60%), nous allons étudier les
premiers stades de croissance dans le réacteur MPCVD DIADEME des cristaux épitaxiés
jusqu’à leur quasi coalescence sur iridium. Ce type d’échantillon de quelques dizaines de
nanomètre d’épaisseur est appelé template.
A partir du template assimilé à une surface de diamant HPHT (001), nous pourrons
appliquer directement les conditions plasma pour la croissance longue du ﬁlm de diamant
hétéroépitaxié comme lorsque l’on réalise une reprise de croissance scCVD sur les diamants
HPHT au LCD. Plusieurs options pour atteindre des ﬁlms de haute qualité cristalline
cristalline vont être proposées et testées en utilisant un nouveau réacteur MPCVD appelé
Naboo. Après discussion avec l’équipe dosimètre présente au LCD, nous avons choisi
d’épaissir ce matériau jusqu’à une épaisseur d’environ 100µm nécessaire pour l’application
désirée qui est la dosimétrie. Pour ce type d’application, ces ﬁlms de diamant doivent
être synthétisés sans ajout intensionnel d’azote qui pourrait compromettre la mesure de
détection des rayons X (RX).
La qualité cristalline sera ensuite analysée par caractérisations morphologiques (MEB),
structurale (DRX) et chimique/struturale (Raman). Le but ﬁnal de ce chapitre est la mise
en place des premiers tests en détection du matériau hétéroépitaxié concernant le domaine
de la radiothérapie. Avec l’équipe dosimètre, des mesures alpha et X de ces premiers ﬁlms
autosupportés seront réalisés pour connaître la réponse des détecteurs en courant induit
sous rayonnement. Ce travail se conclura par la présentation de résultats préliminaires
obtenus lors d’une campagne de mesures par micro-faisceau X réalisée au Synchrotron
Soleil en octobre 2013 permettant la corrélation entre la réponse du détecteur et les
défauts présents dans le crystal.
201
5.1 Des domaines au ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
5.1 Des domaines au ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
Comme nous l’avons montré dans le chapitre 1 § 1.1.1.3, le diamant hétéroépitaxié sur
iridium après une étape de croissance croît où sont localisés les domaines obtenus après
l’étape de BEN. Dans cette première partie, nous allons étudier de façon séquentielle sa
croissance en utilisant deux réacteurs MPCVD : DIADEME pour obtenir un template et
Naboo pour la reprise de croissance du template jusqu’à un ﬁlm de diamant d’épaisseur
100µm ayant la meilleure qualité cristalline possible.
5.1.1 Croissance d’un template avec le réacteur MPCVD DIA-
DEME
5.1.1.1 Croissance séquentielle du diamant hétéroépitaxié à partir d’un do-
maine
Après avoir appliqué le procédé de formation des domaines à la surface de l’iridium,
nous appliquons une étape de croissance. L’azote est souvent ajouté dans la phase gaz
H2/CH4 lors la croissance du diamant pour améliorer sa qualité cristalline ainsi que aug-
menter sa vitesse de croissance (Tallaire et al. [195]). Néanmoins, l’azote dans le domaine
de l’électronique est connu pour être un piège pour les porteurs (électrons/trous) comme
le décrivent Descamps et al. [196]. A la diﬀérence de la thèse d’Anthony Chavanne, nous
avons donc fait le choix de ne pas incorporer d’azote pour pouvoir utiliser le diamant en
tant que dosimètre.
Ici, les conditions plasma sont résumées dans le Tableau 5.1 permettant l’ouverture
des faces (001) associées au paramètre α = 1 comme le mentionnent Wild et al. [31] (cf.
chapitre 1 § 1.1.1.1). La Figure 5.1 représente trois étapes successives de la croissance
du diamant dans une seule et même zone correspondant à un domaine. Cette analyse
séquentielle par MEB a été possible grâce à la technique de retour sur zone à l’échelle













courte (α = 1)
DIADEME 400 20 0,6 600
Tableau 5.1 – Conditions de croissance du template de diamant hétéroépitaxié sur iridium.
Cette synthèse est stoppée après 20 minutes de croissance et montre la présence d’un
taux d’épitaxie de cristaux de diamant très élevé (environ 100%) où se situait le domaine.
Il est diﬃcile de quantiﬁer la densité de ces cristaux épitaxiés car un certain nombre
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d’entre eux semblent être déjà coalescés. De plus, est-ce que ces zones dites coalescées
correspondent à un seul nuclei de diamant ou un ensemble de nuclei juxtaposés après
l’étape de BEN? Certaines équipes comme Schreck et al. rapportent que la densité de
diamant épitaxié est d’environ 109cm−2 [67]. A cette échelle, les cristaux sont de taille
nanométrique et comme l’indiquent Michler et al. [98] et les calculs de Schreck et al. [61],
le phénomène de disclinaison permettant d’éviter la formation de joints de grains lors de
la coalescence est possible lorsque les cristaux sont de taille inférieurs à 20nm et ayant
une désorientation inférieure à 2˚ (cf. chapitre 1 § 1.2.3.2).
Figure 5.1 – Croissance séquentielle du diamant hétéroépitaxié sur iridium dans une zone domaine.
Néanmoins, la probabilité de formation des joints de grains est plus grande lorsque
la taille des cristaux dépasse la vingtaine de nanomètre comme décrit dans le chapitre 1
§ 1.2.3.2. La désorientation et la diﬀérence de hauteur entre chaque cristal sont les deux
principaux paramètres qui peuvent engendrer ces joints de grains (cf. Figure 5.1 ﬂèches
jaunes). Si l’on poursuit l’étape de croissance dans les mêmes conditions, ces joints de
grains peuvent ﬁnir par disparaître et former après 80 minutes un seul et même cristal à
partir du domaine. Malgré la coalescence des grains, des défauts tels que des dislocations
peuvent se propager pendant la croissance jusqu’à la surface.
Une des techniques pouvant imager ces défauts correspond à l’analyse par cathodolu-
minescence comme réalisés par Chavanne et al. sur un ﬁlm de 80µm de diamant hétéroé-
pitaxié [123]. Dans le diamant, la plupart des possibilités de recombinaison radiatives en
cathodoluminescence a été répertoriée par A.M.Zaitsev [197]. Par exemple, une bande
importante à 420nm, notée bande A, est attribuée à des dislocations comme le montrent
Kiﬂawi et al. [198] et plus précisément aux liaisons sp2 le long des dislocations décrites
par Takeuchi et al. [199]. Il y a également présence d’une bande signalant la présence
d’azote dans le diamant CVD formée par le centre N-V0 à 575nm. Ce type d’analyse est
en cours au GEMAC par Julien Barjon sur les premiers stades de croissance du diamant
hétéroépitaxié grâce au projet ANR HIRIS.
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Ce problème d’apparition des joints de grains se pose aussi quand ce cristal va ensuite
coalescer à son tour avec ses voisins en poursuivant l’étape de croissance. Dans notre cas,
nous supposons donc qu’il est nécessaire d’avoir un taux de recouvrement en domaine élevé
pour réduire le nombre de joints de grains et donc le nombre de dislocations néfastes pour
les applications en électronique.
5.1.1.2 Template : ﬁlm diamant hétéroépitaxié de quelques dizaines de na-
nomètres d’épaisseur
Lorsque le taux de recouvrement en domaines après l’étape de BEN est supérieur à
65%, il est possible d’obtenir une surface quasi couvrante après 30 minutes de croissance
du diamant appelée template avec un taux de recouvrement en diamant supérieur à 75%.
Ce template représenté par la Figure 5.2 (d) à la diﬀérence de celui de la Figure 5.2
(b) ne possède pas de cristaux non épitaxiés à sa surface. Ces cristaux non épitaxiés
correspondent à des surcroissances de diamant polycristallin. Cette diﬀérence provient du
porte-substrat utilisé (porte-substrats 1 et 2 § 2.3.2.2).
En eﬀet, le porte substrat 1 qui ne permet pas d’obtenir une gaine cathodique homo-
gène durant l’étape de BEN entraîne par endroit une forte modiﬁcation morphologique de
la surface de l’iridium (001) comme le montre la Figure 5.2 (a) (cf. chapitre 2 § 2.2.2.4).
L’iridium sous forme de micro billes présente aussi sur les domaines catalyse le carbone
lors de l’étape de croissance et entraîne ce type de défauts polycristallins. La nouvelle géo-
métrie du porte substrat 2 permettant d’homogénéiser les domaines sur 5x5mm
2
permet
de réduire ces modiﬁcations morphologiques de la surface de l’iridium comme l’indique
la Figure 5.2 (c). L’eﬀet thermique du bombardement ionique lors de l’étape de BEN
semble donc avoir diminué avec l’utilisation de ce nouveau porte-substrat. Ceci entraîne
une diminution de la diﬀusion de surface des atomes d’iridium propice à la formation des
micros billes d’iridium.
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Figure 5.2 – Comparaison MEB d’une surface de diamant hétéroépitaxié sur iridium après l’étape
de BEN et de croissance à partir du porte substrat 1 (a et b) et porte substrat 2 (c et d).
La Figure 5.3 montre une image AFM de la surface du template de la Figure 5.2 (d) à
plus grande échelle. Plusieurs proﬁls ont permis de constater l’homogénéité en épaisseur du
template. La Figure 5.3 indique un de ces proﬁls de hauteur montrant une valeur moyenne
d’environ 65nm après 30 minutes de croissance. Nous pouvons déduire par cette valeur la
vitesse de croissance du diamant hétéroépitaxié pour les conditions du Tableau 5.1 qui est
de 130± 5nm/h. Cette vitesse de croissance est équivalente à celle que l’on peut calculer
à partir des mesures en épaisseur par ellipsométrie présentées dans le chapitre 2 § 2.3.2.2
(129± 2nm/h).
Aﬁn d’obtenir un ﬁlm totalement couvrant ayant une épaisseur d’environ 100µm uti-
lisable pour l’application en dosimétrie, ces conditions de croissance ne sont pas adaptées
car la vitesse de croissance avec le réacteur DIADEME est beaucoup trop lente. Nous
avons donc décidé de réaliser la croissance longue du template dans un réacteur dédié à
la croissance rapide du diamant monocristallin. Au LCD, ce type de réacteur permettant
de réaliser des croissances de haute qualité cristalline à partir de HPHT est disponible.
Les conditions plasma sont connues et maîtrisées pour le réacteur MPCVD Naboo.
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Figure 5.3 – Image AFM du template avec mesure de proﬁl de hauteur du diamant hétéroépitaxié
quasi coalescé après 30 minutes de croissance.
5.1.2 Croissance longue de type monocristalline du template
avec le réacteur Naboo
Dans cette partie, nous allons nous intéresser à la croissance longue du ﬁlm de dia-
mant hétéroépitaxié avec le réacteur Naboo à partir du template réalisé dans DIADEME.
Pour cela, nous allons utiliser les connaissances acquises pour la croissance du diamant
monocristallin depuis de nombreuses années par le LCD.
5.1.2.1 Description et caractéristiques du réacteur Naboo
Le réacteur Naboo présenté par la Figure 5.4 (a) correspond à la dernière version de
réacteur MPCVD expérimental dessiné et conçu au LCD par Bertrand Bazin, Guillaume
Palissier et Nicolas Tranchant. Ce réacteur utilisé pour la croissance du diamant mono-
cristallin regroupe l’ensemble des améliorations des six versions précédentes de réacteurs.
Ces améliorations sont énumérées ci-dessous :
– Conception suivant les règles utilisées pour l’UHV ; test de fuite à l’hélium et vide
limite 10−9mbar (enceinte réacteur tout métal, équipée d’une double paroi refroidie
à eau),
– Accord automatique et permanent de la cavité micro-onde (asservissement des stubs
à la puissance réﬂéchie),
– Reproductibilité du positionnement en hauteur du porte substrat au 1/10 de mm
(motorisation haute-précision)
– Haute-précision et haute pureté des mélanges gazeux (platine tout métal avec, pour
chaque gaz, plusieurs contrôleurs de débits de pleine-échelles diﬀérentes)
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– Rotation (module optionnel) et refroidissement du porte substrat (avec modules
optionnels de chauﬀage et/ou de polarisation)
– Contrôle-commande semi-automatique du réacteur avec enregistrement des para-
mètres expérimentaux (logiciel CaspR développé sous LabView par Guillaume Pa-
lissier/CEA) (cf. Figure 5.4 (b))
– Equipé d’une caméra thermique SC300 de marque FLIR Systems et/ou d’un pyro-
mètre infrarouge Infratherm IGA 140 de marque Impac et d’un spectromètre optique
iHR320 de marque HORIBA Jobin Yvon.
Figure 5.4 – (a) Représentation 3D de la dernière version de réacteur MPCVD développé au LCD ;
(b) Réacteur Naboo avec sa baie comportant l’interfaçage et le pilotage semi automatique par le logiciel
CaspR réalisé par Guillaume Palissier.
Pour la reprise de croissance du template, nous associons cette surface de diamant
sur Ir/SrTiO3 5x5mm2 à une surface continue de type HPHT (001). C’est pourquoi nous
décidons d’appliquer directement les conditions de croissance scCVD comme indiqué par
le Tableau ??. Pour information, la mesure de température par pyrométrie optique (ǫ =
0, 57) après 20 minutes de croissance scCVD est eﬀectuée sur un échantillon de silicium















Naboo 600 140 4 850
Tableau 5.2 – Conditions de croissance longue du diamant hétéroépitaxié sur iridium.
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5.1.2.2 Essais et résultats avec les conditions de croissance de type CVD
Un premier essai correspondant à une croissance de 4 heures avec les conditions scCVD
décrites précédemment a été réalisé. La Figure 5.5 (a) montre qu’une délamination du
ﬁlm de diamant se produit lors du refroidissement de l’échantillon après avoir arrêté le
plasma. Cet eﬀet peut être dû à diﬀérents types de contraintes pouvant être localisés à des
interfaces diﬀérentes du substrat (Ir/SrTiO3, diamant/Ir). Deux principales contraintes
sont connues pour ce matériau hétéroépitaxié correspondant à la :
– Contraintes thermiques dépendant du coeﬃcient de dilatation thermique
entre le diamant et le substrat. Gsell et al. montrent qu’il est plus favorable d’utiliser
le silicium comme substrat de départ car il possède un coeﬃcient de dilatation
thermique proche du diamant (2,6x10−6 K−1 contre 1.6x10−6 K−1) et engendre
une contrainte lors du refroidissement largement inférieure au SrTiO3 c’est-à-dire
-0,68GPa pour le Si contre -6,44GPa pour le SrTiO3 [68] (cf. chapitre 1 Figure 1.26).
– Contraintes internes dues au désaccord du paramètre de maille entre l’iri-
dium et le diamant provoquant une distorsion de la maille cristalline et donc une
tendance à la séparation de ﬁlm à l’interface. Pour éviter une propagation de dis-
locations (déformation plastique), cette conrainte peut être diminuée en utilisant
des conditions de croissance adaptées ou la mise en place de la technique ELO.
Cette dernière solution est utilisée par l’équipe de Sawabe en réalisant des motifs
par lithographie à partir des domaines [107].
– Contraintes internes dues aux micro-structures générées pendant l’épais-
sissement des ﬁlms.
Figure 5.5 – (a) Film de diamant hétéroépitaxié délaminé au refroidissement et (b) surface
présentant de nombreux cristaux non épitaxiés après la croissance de 4h avec les conditions scCVD
dans Naboo.
De plus, la Figure 5.5 (b) montre que la surface du diamant hétéroépitaxié présente
beaucoup de cristaux non épitaxiés pouvant être associée à une croissance désorientée.
À partir de ces observations, les conditions de croissance scCVD ne sont pas adaptées
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pour l’obtention d’un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié de haute qualité cristalline et la
température trop élevée semble être un point critique pour notre empilement Ir/SrTiO3
comme le montre la Figure 1.26 du chapitre 1.
Figure 5.6 – (a) Vitesse de croissance du diamant polycristallin sur silicium avec les conditions
scCVD dans Naboo et épaisseur du ﬁlm ﬁnal en fonction du pourcentage en CH4 ; (b) Position du pic
Raman de 1er ordre suivant un proﬁl de 10 mesures en fonction des paramètres expérimentaux.
À titre indicatif, nous avons réalisé une étude de contrainte d’un ﬁlm de diamant
polycristallin sur silicium en utilisant les mêmes conditions de croissance scCVD et en
variant le pourcentage de CH4. La Figure 5.6 (a) montre la vitesse de croissance en µm/h
du diamant polycristallin en fonction du pourcentage CH4. L’épaisseur de ces ﬁlms est
du même ordre de grandeur et est comprise entre 23 et 34µm.
La Figure 5.6 (b) représente la position du pic Raman du 1er ordre suivant un proﬁl
de dix mesures réalisées le long d’une ligne par pas de 5µm nous permettant de comparer
entre chaque échantillon après analyse Raman à la référence diamant 1332,5cm−1 [200].
En s’appuyant sur des études telles que celles de Erasmus et al. [201] et Habka et al. [202],
nous observons que l’ensemble des ﬁlms polycristallins sont en compression par rapport
à la référence diamant monocristallin et surtout le ﬁlm à 4%CH4 dû sans doute aux
joints de grains. Cette valeur de pourcentage CH4 correspondant aux conditions scCVD
utilisées précédemment pour l’essai sur Ir/SrTiO3 semble ne pas être la plus adaptée pour
la croissance du diamant hétéroépitaxié. Il semble que 2%CH4 permet de réduire cette
contrainte néanmoins, si l’on abaisse ce taux de méthane dans la phase gaz on réduit la
vitesse de croissance qui passe de 1,9 à 1,25µm/h.
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5.1.3 Bilan
Dans cette première partie, nous avons abordé la croissance longue du diamant hé-
téroépitaxié sur Ir/SrTiO3. Cette étude séquentielle utilise deux réacteurs MPCVD qui
sont :
– DIADEME pour la réalisation du template correspondant à un ﬁlm de diamant
hétéroépitaxié d’épaisseur 50-60nm à la surface de l’échantillon Ir/SrTiO3 5x5mm2 ;
– Naboo pour la croissance longue aﬁn d’obtenir un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
autosupporté de 100µm.
Au travers de ces premiers essais, quatre points sont à retenir :
– Présence d’une forte densité de cristaux épitaxiés après croissance dans les
zones domaines (de l’ordre de 109cm−2).
– Ces cristaux épitaxiés coalescent entre eux aﬁn d’atteindre un monocristal
pouvant comporter dès les premiers stades de croissance des défauts de type dislo-
cations induits par les joints de grains et lacunes au sein du cristal.
– Un taux de recouvrement en domaines élevé (>65%) permet d’obtenir après une
étape de croissance un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié ayant un taux de recouvre-
ment supérieur à 75% sur Ir/SrTiO3 équivalent à une surface de diamant de type
HPHT (001).
– Possibilité de réaliser une reprise de croissance de type scCVD à partir du template.
Cependant, les conditions de croissance utilisées pour la reprise de croissance de
HPHT au LCD ne sont pas adaptées pour l’empilement Ir/SrTiO3. Les contraintes
thermiques et internes du matériau entraînent une croissance polycristalline et par-
fois une délamination du ﬁlm diamant.
À partir des observations précédentes, des stratégies de croissance vont être mises en
place pour obtenir un ﬁlm de diamant hétéroépitaxié autosupporté de 100µm en évitant
toujours l’ajout d’azote.
5.2 Stratégies de croissance de ﬁlms autosupportés
de diamant hétéroépitaxié de 100µm avec le ré-
acteur Naboo
5.2.1 Mise en place de solutions
Je propose de tester deux solutions pour atténuer l’eﬀet des contraintes thermiques
tout en conservant les conditions de croissance de type scCVD présentées par le Ta-
bleau 5.2.
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5.2.1.1 Reprise de croissance face arrière des domaines
La première solution est de ne plus dépendre du coeﬃcient de dilatation thermique du
substrat Ir/SrTiO3. Pour cela, j’ai décidé de réutiliser des ﬁlms de diamant hétéroépitaxié
de quelques microns n’ayant pas délaminé mais possédant une surface sur laquelle des
cristaux non épitaxiés ont été observées (cf. Figure 5.5 (b)). À ces échantillons, nous
appliquons une attaque acide aﬁn de retirer l’iridium et le SrTiO3. La Figure 5.7 décrit
ce procédé de recyclage des échantillons défecteux.
Figure 5.7 – Schéma explicatif du processus de recyclage et nettoyage acide des échantillons
Ir/SrTiO3 présentant des cristaux non épitaxiés.
Deux types d’attaque acide sont utilisés comme le décrit le Tableau 5.3. Le nettoyage
chimique qui permet de retirer l’ensemble du substrat Ir/SrTiO3 sans endommager le
diamant correspond à celui de l’aqua regia comme le montre la Figure 5.8 (a). La méthode
des sels chauds quant à elle grave le diamant au niveau des joints de grains où le diamant
coalesce correspondant aux anciennes zones domaines (cf. Figure 5.8 (b)). Néanmoins, le
nettoyage chimique par aqua regia est très long et ne permet pas à coup sûr de retirer




















Tableau 5.3 – Deux types de nettoyage acide permettant de retirer en partie le substrat Ir/STO du
ﬁlm diamant hétéroépitaxié.
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Figure 5.8 – Face arrière du diamant hétéroépitaxié nettoyée par (a) aqua regia et (b) sels chauds.
Dans le cas où l’iridium est totalement retiré avec l’aqua regia comme sur la Figure 5.9
(a), il est possible d’observer l’empreinte des sillons dans le diamant apparaissant lors
de l’étape de BEN (cf. chapitre 2 § 2.2.2.4). Cette empreinte est centrée à l’arrière de
chaque cristal de diamant épitaxié montrant où était présent le domaine après l’étape de
BEN. Cette observation renforce l’hypothèse émise au chapitre 3 § 3.1.4 concernant la
nécessité d’obtenir une rugosiﬁcation de la surface d’iridium pour favoriser la formation
des domaines. Cette face arrière du diamant hétéroépitaxié (001) lisse est associée à
une membrane autosupportée. Ceci correspond à notre nouveau template où l’on peut
réaliser une reprise de croissance sans contraintes thermiques car il n’y a plus la présence
du substrat Ir/SrTiO3. Ce type de conﬁguration est équivalent à la reprise de croissance
scCVD d’un substrat HPHT. C’est ce qui explique pourquoi après 4h de croissance scCVD
(cf. conditions Tableau 5.2), nous obtenons une surface de diamant hétéroépitaxié d’un
aspect totalement lisse avec seulement quelques cristaux non épitaxiés comparé au premier
essai de la Figure 5.8 (b). La qualité cristalline de ce ﬁlm de diamant n’a pas encore été
quantiﬁée. Cette technique de reprise de croissance semble être prometteuse cependant,
le retrait de l’iridium reste diﬃcile à réaliser.
Figure 5.9 – Face arrière du diamant hétéroépitaxié (a) après retrait total de l’Ir/SrTiO3 avec la
présence de l’empreinte négative des sillons et (b) après croissance de type scCVD de 4h.
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5.2.1.2 Diminution des contraintes thermiques
La deuxième solution consiste à abaisser la température de l’échantillon sans modiﬁer
les conditions expérimentales du plasma. Pour cela, un nouveau porte substrat a été réalisé
de façon à augmenter la conduction thermique pour évacuer les charges caloriﬁques grâce
au circuit de refroidissement situé sous le nouveau porte substrat de Naboo appelé H. La
température de l’échantillon a été mesurée de la même façon qu’au § 5.1.2.1 en utilisant
un échantillon de silicium. Ce porte substrat H permet d’obtenir une température de
surface de 695˚ C correspondant à un abaissement de 155˚ C dans les mêmes conditions de
croissance scCVD précédentes (cf. Tableau 5.2).
A partir de ce nouveau porte substrat H du réacteur Naboo, nous avons étudié la
reproductibilité du procédé de croissance. Pour cela, cinq échantillons de silicium com-
portant au départ un ﬁlm de diamant polycristallin d’une épaisseur de 500nm chacun
ont été utilisés. La Figure 5.10 résume l’épaisseur moyenne et la vitesse de croissance
du diamant dans Naboo pour des positions en hauteur du porte substrat et centrage
de l’échantillon par rapport au plasma. La comparaison des échantillons 2 et 4 montre
que le procédé de croissance scCVD est reproductible pour une même hauteur du porte
substrat et position de l’échantillon. Néanmoins, un gradient d’épaisseur existe le long
de la diagonale du porte substrat H. Ceci est dû à une inhomogénéité du plasma qui est
positionné préférentiellement en haut à gauche du porte substrat H comme on peut le
voir avec l’échantillon 3 de la Figure 5.10.
Figure 5.10 – Étude de la reproductibilité du procédé de croissance scCVD à partir du nouveau
porte substrat H de Naboo.
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Les conditions de croissance scCVD du Tableau 5.2 sont conservées mais cette fois-ci,
la température de surface de l’échantillon est de 695˚ C. La Figure 5.11 (a) correspond à
l’échantillon @193 après l’étape de BEN (conditions cf. Tableau 5.4). Cet échantillon n’est
pas homogène en domaine mais ne comprend pas de défauts à la surface des domaines
comme pour la Figure 5.2 (a). Cette diﬀérence s’explique par le fait que nous n’avons pas
utilisé ni le porte substrat 1 ni le 2 mais une version intermédiaire (porte-substrat PSInt)
comme décrite dans le chapitre 2 § 2.3.2.2. Cette version PSInt permet de réduire les
défauts présents à la surface de l’iridium mais pas de solutionner l’homogénéité du procédé
BEN. La Figure 5.11 (b) montre plus clairement en bordure de l’échantillon les zones
inhomogènes où croît le diamant hétéroépitaxié après l’étape de croissance scCVD. Suite à
cette croissance scCVD, aucun cristal non épitaxié n’est visible à la surface hétéroépitaxie
comme l’indique la Figure 5.11 (c).
Figure 5.11 – Vue MEB de l’échantillon @193 après (a) l’étape de BEN et (b) l’étape de croissance
scCVD. (c) Zoom à la frontière entre le diamant hétéroépitaxié et le diamant polycristallin.
L’abaissement de la température a permis de solutionner la présence de cristaux non
épitaxiés à la surface des zones de diamant hétéroépitaxié. De plus, l’épaisseur atteinte
de 64µm n’a pas entraîné de délamination de la couche diamant par rapport au substrat
Ir/SrTiO3. Cette deuxième solution est celle retenue pour la suite de notre étude pour
l’épaississement de ﬁlms de diamant autosupporté de 100µm.
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5.2.1.3 Solution retenue et croissance de ﬁlms autosupportés de diamant
hétéroépitaxié
Le Tableau 5.4 résume les conditions expérimentales de l’étape de BEN à l’étape de
croissance longue des trois échantillons présentés dans cette partie.























@193 60 60 PSInt 600 140 4 64
@847 40 30 2 600 140 4 144
@848 40 30 2 580 140 4 74
Tableau 5.4 – Récapitulatif des conditions DIADEME et Naboo pour les échantillons @193, @847 et
@848.
Ici, nous allons appliquer les conditions de croissance scCVD en utilisant le porte sub-
strat H au sein du réacteur Naboo. L’échantillon utilisé pour l’étude suivante correspond
à celui de la série N˚ 3 de dépôt d’iridium du chapitre 2 § 2.3.3 ayant les meilleures déso-
rientations polaire et azimutale. L’échantillon @729 père du @847 et @848 présenté par la
Figure 5.12 (a) après l’étape de BEN a subi une courte croissance dans DIADEME résu-
mée par le Tableau 5.4 (surface recouverte par le diamant 11,8mm2). La Figure 5.12 (b)
représente la vue optique du template dont les zones bleues correspondent au diamant
hétéroépitaxié sous éclairage LED. On peut constater que la zone centrale de l’échan-
tillon est moins dense. Aﬁn d’augmenter le rendement des expériences, nous avons décidé
de découper en quatre l’échantillon au laser. Ceci permet de réaliser quatre reprises de
croissance scCVD avec un template de qualité comparable pour chaque échantillon et des
études comparatives en fonction des paramètres plasma si l’on désire à partir d’un seul
échantillon 5x5mm2.
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Figure 5.12 – Vue de l’échantillon @729 (a) après l’étape de BEN analysé par MEB et (b) après
l’étape de croissance DIADEME (template) par microscope optique. Les traits jaunes correspondent
aux axes de découpes du laser.
Deux des quatre nouveaux échantillons provenant du père @729 sont renommés ﬁls
@847 et @848 après découpe laser comme l’indique respectivement la Figure 5.13 (a) et
(b). Lors du clivage des quatre échantillons, on peut constater qu’une partie de l’iridium
en bordure a été dégradé comme le montre la vue optique des échantillons @847 et @848.
Figure 5.13 – Échantillons @847 et @848 (a et b) après découpe laser et (c et d) après croissance
scCVD dans Naboo.
L’échantillon @847 de la Figure 5.13 (c) a subi une reprise de croissance scCVD dans
les mêmes conditions que le @193 aﬁn d’atteindre une épaisseur supérieure à 100µm
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(cf. Tableau 5.4). Après cette étape de croissance, la surface du diamant hétéroépitaxié
est couverte de diamant polycristallin laissant entrevoir quelques zones lisses (cf. zone
épitaxiée). Cette phase polycristalline est en extrême surface indiquant qu’elle est apparue
vers les derniers instants de croissance. Ceci peut être dû à une variation de la température
de surface qui évolue avec l’épaisseur du diamant au cours de la croissance. De plus, cet
eﬀet peut être accentué par l’inhomogénéité du plasma sur l’ensemble du porte substrat
H comme décrit précédemment (cf. § 5.2.1.2).
Une deuxième reprise de croissance a été réalisé à partir de l’échantillon @848 en faisant
varier la puissance micro-onde de 600W à 580W. La mesure de l’épaisseur des échantillons
se fait par pesée mais aussi peut être réalisée par le suivi de la mesure de température
de surface. En eﬀet comme mentionné dans le chapitre 2 § 2.1.1.2, on peut utiliser le
pyromètre optique ainsi que l’équation (5.1) suivante pour déduire de façon approximative
la vitesse de croissance à partir des périodes de l’oscillation de la température de surface







Avec Rg vitesse de croissance (en nm/min), T période d’une oscillation (en min), λ la
longueur d’onde du pyromètre (en nm), n l’indice de réfraction du matériau à déposer et
θ l’angle d’incidence du pyromètre (en )˚. A partir de la méthode par pesée, on obtient
une vitesse de croissance de 1,5µm/h contre 1,7µm/h avec la méthode par pyrométrie.
Un écart d’environ 10% existe entre ces deux méthodes. Ici, nous utiliserons la méthode
par pesée pour connaître l’épaisseur des échantillons. Celle par pyromètrie est seulement
utilisée comme un indicateur pour déduire le temps de croissance.
Figure 5.14 – Variation de température lors de la croissance scCVD des premiers microns de
diamant du @848 pour la mesure de la vitesse de croissance.
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En abaissant la puissance micro-onde de 20W, on passe d’une vitesse de 3,5µm/h pour
l’échantillon @847 à 1,5µm/h pour l’échantillon @848. Durant la reprise de croissance du
@848 dans Naboo, nous avons observé une zone lumineuse beaucoup plus intense en
bordure de l’échantillon pouvant indiquer l’apparition de cristaux non épitaxiés (diamant
polycristallin). L’expérience a donc été stoppée et la vue optique de la Figure 5.13 (d)
conﬁrme notre hypothèse. L’épaisseur du @848 est de seulement 74µm mais une zone
homogène en diamant hétéroépitaxié est disponible et va être caractérisée (Figure 5.13
(d)).
C’est à partir des trois premiers échantillons résumés par le Tableau 5.4 que nous
allons caractériser la qualité cristalline du diamant hétéroépitaxié au travers d’analyses
morphologiques et chimiques.
5.2.2 Caractérisations morphologiques et chimiques des ﬁlms de
diamant hétéroépitaxié autosupportés
Ces ﬁlms de diamant hétéroépitaxié ont été nettoyés par attaque acide (aqua regia)
comme nous l’avons vu dans la partie 5.2.1.1 aﬁn de retirer le substrat Ir/SrTiO3. Cette
étape permet ensuite d’obtenir des ﬁlms de diamant autosupporté et de les caractériser
morphologiquement, structurallement et chimiquement par MEB, DRX mais aussi Raman
aﬁn de comparer leurs qualités cristallines à la référence diamant monocristallin. Ici, cette
référence sera un diamant scCVD d’Element Six Ltd.
5.2.2.1 Caractérisation morphologique : MEB
Cette partie est consacrée à l’analyse morphologique de la surface du diamant hété-
roépitaxié par MEB. Ici, la surface lisse correspondant à la partie épitaxiée du diamant
est équivalente pour les trois échantillons du Tableau 5.4. Nous montrerons donc dans
cette partie seulement des résultats d’un seul et même échantillon qui est le @193.
Préparation de la surface avant imagerie MEB
Nous avons mis au point pour cet échantillon une technique d’analyse de surface
permettant d’imager simultanément la topographie du diamant mais aussi les défauts
présents dans le volume du cristal grâce à l’interaction du faisceau d’électron MEB avec
la surface. Pour cela, nous allons utiliser deux tensions d’accélération égales à 2kV et
20kV aﬁn de sonder plus ou moins la surface du diamant comme nous l’avions fait lors
de l’étude du chapitre 3 § 3.1.1 permettant de mettre en évidence les nuclei de diamant
au sein des domaines par analyse MEB. Avant d’imager la surface, il est nécessaire de
réaliser une courte croissance faiblement dopée au bore du diamant hétéroépitaxié d’une
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dizaine de microns (dopage environ [B] 3x1016cm−3) en terminant par une hydrogénation
de la surface avant analyse MEB à l’aide d’un plasma H2.
Imagerie de l’extrême surface à 2kV
Après avoir réalisé cette croissance dopée, la Figure 5.15 (a) représente la surface du
diamant analysée à une tension de 2kV. Aﬁn de mieux observer la topographie de surface,
un traitement d’image est appliqué à partir d’un ﬁltre FFT (cf. Annexe B). La Figure 5.15
(c) montre une surface de diamant lisse et sans présence de cristaux non épitaxiés. Ce
type de morphologie a déjà été observé lors de la croissance homoépitaxiale du diamant
comme l’indiquent Bogdan et al. [203] et Tallaire et al. [204]. Ces auteurs nomment cette
morphologie de deux façons soit bulles ou soit écailles de poisson. Ce mode de croissance
est observé pour des températures basses (850˚ C) et un faible taux de méthane de 4%
(cf. Tallaire et al. Figure 5.16 (a)). Dans le cas où la température est haute (2000˚ C) et
à fort taux de méthane dans la phase gaz, un autre mode de croissance prédomine qui
correspond à des marches à la surface du diamant monocristallin (cf. Figure 5.16 (b)).
Ce mode est caractéristique aussi de la présence d’azote pouvant provoquer ce type de
marches.
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Figure 5.15 – Surface du diamant hétéroépitaxié du @193 après une courte croissance dopée au bore
et analysé au MEB à (a) 2kV et (b) 20kV avec respectivement le traitement d’image par FFT (c et d).
Figure 5.16 – Images MEB de la surface d’un diamant HPHT ayant subi une croissance
homoépitaxiale à (a) 4%CH4 et (b) 8%CH4 [204].
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Imagerie en « profondeur » des premiers nanomètres à 20kV
La deuxième partie de notre analyse MEB consiste à imager la même zone de l’échan-
tillon à une tension d’accélération plus élevée (20kV) tout en gardant la distance de
travail, la luminosité et le contraste constants. Dans ces conditions d’observation, la pro-
fondeur sondée du diamant est plus grande que celle à 2kV (cf. Annexe B). A 20kV, des
contrastes en émissivité d’électrons secondaires de la surface du diamant apparaissent qui
n’existaient pas à basse tension sur la Figure 5.15 (b). Ces contrastes peuvent être accen-
tués en réalisant le même type de traitement d’image que précédemment (cf. Figure 5.15
(d)). Ce type d’image MEB permet de révéler des défauts cristallins de façon analogue à
la cathodoluminescence. Néanmoins, nous analysons ici l’émission électronique secondaire
de la surface et non les photons comme en cathodoluminescence.
Ce phénomène se produit seulement en présence d’une couche de diamant faiblement
dopée et hydrogénée. Si l’on augmente la concentration en bore, on perd l’eﬀet de contraste
à haute tension. Shih et al. montrent en eﬀet que le type et la concentration de dopage
aﬀectent le transport des électrons secondaires à travers le volume en diamant, ainsi que
la conductivité électrique nécessaire pour les électrons soient émis de la surface [205]. De
plus, si la surface n’est pas hydrogénée et ne comporte pas d’adsorbat d’eau, le phéno-
mène n’est pas observable. Comme le montrent Charles et al., l’eﬀet du transfert doping
décrit dans le chapitre 3 § 3.4.1.2 d’une surface de diamant hydrogénée et dopée favorise
l’émission d’électrons secondaires à haute tension lors de l’analyse MEB [206].
Supposant que le bore s’incorpore préférentiellement dans les zones défauts du cristal
lors de la croissance diamant, ces zones ayant un contraste noir correspondent à la pro-
longation de ces défauts venant du réseau cristallin. Ces défauts peuvent être des joints
de grains ou des dislocations où le bore joue le rôle de marqueur électronique. Cette hy-
pothèse est appuyée par l’étude de Tallaire et al. qui montrent par cathodoluminescence
la présence de bore à l’interface du diamant lors d’une reprise de croissance [207].
Ce type d’analyse a été réalisé aussi en bordure des zones hétéroépitaxiées comme
celle de la Figure 5.11 (c) à 2 et 20kV. Quelques cristaux épitaxiés isolés sont présents
comme le montre la Figure 5.18 (a) correspondant à deux cristaux ayant coalescés entre
eux. A partir du traitement FFT de la surface de ce cristal isolé imagée à 2kV, on retrouve
la morphologie en écailles de poissons et la présence de formes pyramidales en bordure.
L’origine de ces structures pyramidales correspondant à des hillocks provient d’une dis-
location comme le montrent Tallaire et al. [208]. Ces hillocks pyramidaux comporte une
surcroissance sur le haut de la pyramide. Cette surcroissance est plus facilement visible
lorsque l’on analyse la même zone à 20kV et que l’on applique le même traitement FFT
(cf. ﬂèches jaunes Figure 5.18 (d)). Sur cette ﬁgure, on retrouve la présence des zones
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contrastées comme la Figure 5.15 (d). Elles sont au nombre de deux et correspondent à :
– des constrastes ponctuels noirs que l’on peut associer à des dislocations.
La Figure 5.17 justiﬁe cette hypothèse. En eﬀet, les attaques acides répétées par aqua
regia chaude entraînent la gravure de défauts à la surface du diamant principalement due
au composé HNO3. Celui-ci permet de mettre en évidence des géométries dites « etch-pits
» caractéristiques de la présence de dislocations émergentes comme l’indiquent Naamoun
et al. [209].
Figure 5.17 – Mise en évidence de la présence de dislocation par attaques acides chaudes.
– des lignes ou nervures noires qui se propagent à partir des arêtes du cristal
Pour connaître l’origine de ces nervures, j’ai repris les résultats du travail de simulation
réalisé par Nicolas Tranchant durant sa thèse au LCD [210]. Ses simulations correspondent
à la croissance et la coalescence des cristaux de diamant en fonction de leur désorientation
dans le plan. Nicolas Tranchant montre que lorsque deux cristaux désorientés l’un par
rapport à l’autre coalescent, un joint de grains se forme avec une orientation à 45˚ par
rapport aux arêtes du cristal (cf. Figure 5.19 (a). Dans notre cas, les formes des nervures
de la Figure 5.18 (d) peuvent donc être associées à des joints de grains qui se forment lors
de la coalescence des cristaux.
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Figure 5.18 – Surface d’un cristal de diamant hétéroépitaxié isolé de l’échantillon @193 après une
courte croissance dopée au bore analysé au MEB à (a) 2kV et (b) 20kV avec respectivement le
traitement d’image par FFT (c et d).
Si l’on prolonge le temps de simulation, la Figure 5.19 (b) montre à quoi correspon-
drait une surface de diamant à partir de cristaux ayant des désorientations azimutales
supérieures à 2˚ après coalescence totale. Cette image ﬁnale où sont présents les joints de
grains résiduels est équivalente à la surface du diamant hétéroépitaxié de la Figure 5.15
(d) avec présence de segments proche de 45˚ et de segments droits parallèles à [110] (cf.
ﬂéches jaunes).
Figure 5.19 – (a) Premier et (b) dernier stade de la croissance et coalescence de cristaux de
diamant simulé par Nicolas Tranchant [210].
223
5.2 Stratégies de croissance de ﬁlms autosupportés de diamant
hétéroépitaxié de 100µm avec le réacteur Naboo
Enﬁn, la caractérisation morphologique nous permet d’imager la vue globale des trois
échantillons après nettoyage acide qui vont être utilisés pour la suite de l’étude (cf. Fi-
gure 5.20). Etant moins épais, les échantillons @193 et @848 se sont cassés lors des ma-
nipulations. Les prochains résultats qui vont être présentés correspondent donc à ces
nouvelles formes.
Figure 5.20 – Images MEB des échantillons utilisés pour la suite des caractérisations : (a) @193, (b)
@847 et (c) @848.
5.2.2.2 Caractérisation structurale : DRX
Pour quantiﬁer la qualité cristalline des trois échantillons présentés par la Figure 5.20,
Romain Bachelet de l’INL a réalisé des analyses DRX. La Figure 5.21 rassemble les dif-
férentes gammes en ω et en φ pour les plans (004) et (220) du diamant correspondant
respectivement à la mesure de désorientations polaire (tilt) et azimutale (twist). Les va-
leurs de largeur à mi-hauteur (FWHM) sont résumées dans le Tableau 5.5 ainsi que les
trois meilleurs échantillons de la thèse d’Anthony Chavanne et la référence de Fischer et
al [74].
Il faut noter avant toute chose que l’épaississement permet de diminuer la déso-
rientation polaire par l’étape de sélection des cristaux épitaxiés [61] et qu’une compa-
raison des balayages en ω n’est vraiment pertinente qu’à épaisseur de ﬁlm comparable.
Ce phénomène est en accord avec nos valeurs de tilt qui diminuent en fonction de l’épais-
seur du ﬁlm de diamant comme l’indique le Tableau 5.5. Néanmoins, nous observons
que ces valeurs sont nettement supérieures à 1˚ comparé aux ﬁlms de diamant obtenus
par Anthony Chavanne. De plus, le dédoublement des pics (cf. @193 Figure 5.21 (a)) et
l’asymétrie des pics (cf. @848 Figure 5.21 (c)) indique la présence de diﬀérentes phases
épitaxiées et de contraintes dans le matériau.
L’écart de qualité cristalline du diamant avec les résultats d’Anthony Chavanne montre
que les conditions de croissance ne sont pas optimales. L’ajout d’azote durant la croissance
CVD et le contrôle de l’anisotropie des vitesses de croissance des faces (001) et (111)
utilisés par Anthony Chavanne facilitent l’étape de sélection des cristaux épitaxiés et
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améliore considérablement la désorientation polaire [13]. Fischer et al. utilisent aussi
cet ajout d’azote dans la phase gaz du plasma pour limiter l’apparition des phases non
épitaxiées [74].
Figure 5.21 – Proﬁls de désorientations polaire (a, c et e) et azimutale (b, d et f) mesurés par DRX
pour les trois échantillons @193, @847 et @848.
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Echantillons 1593 1594 1597 @193 @ 847 @848 Ir/YSZ/Si
Epaisseur (µm) 80 80 80 64 144 74 40
Désorientation
polaire (˚ )
0,28 0,32 0,46 1,5 0,95 1,1 0,16
Désorientation
azimutale (˚ )
0,70 1,51 1,08 1,9 1,9 1,6 0,32
Tableau 5.5 – Comparaison de nos valeurs de désorientations polaire et azimutale des ﬁlms de
diamant hétéroépitaxié à cells de la thèse d’Anthony Chavanne et Fischer et al. [74].
En ce qui concerne la désorientation azimutale (twist), la dispersion est toujours
supérieure à celle de la désorientation polaire, en bon accord avec ce qui a été reporté
jusqu’ici par Schreck et al. [61]. Néanmoins, nos valeurs sont élevées comme le montre
le Tableau 5.5. Une légère amélioration est visible en comparant les échantillons @847 et
@848 qui sont issus du même échantillon père @729. L’abaissement de la puissance de
20W lors de l’étape de croissance permettrait de diminuer la désorientation azimutale de
1,9˚ à 1,6˚ . Ce résultat est seulement une observation qui demande à être reproduite pour
valider notre hypothèse.
Lors de notre étude, nous n’avons pas pu observer comme Anthony Chavanne la pos-
sibilité d’obtenir des désorientations en twist inférieures à 1˚ . Ceci est dû normalement au
mode particulier de nucléation par domaine à la diﬀérence des autres substrats pour les-
quels la nucléation s’eﬀectue par cristaux isolés. En eﬀet, ce mode permettrait d’avoir des
phénomènes de disclinaison au cours de la croissance. Comme expliqué dans le chapitre
1 § 1.2.3.2, ce mécanisme permet la coalescence des cristaux dès les premiers instants
de la croissance par déformation plastique du réseau cristallin et ainsi de faire chuter les
valeurs de désorientations ainsi que la quantité de joints de grains. Deux raisons peuvent
expliquer nos valeurs de désorientations azimutales :
– les conditions de croissance ne sont pas adaptées
– le taux de recouvrement en domaines est trop élevé
entraînant l’apparition de cristaux non épitaxiés ou des contraintes pendant la crois-
sance empêchant le phénomène de disclinaison. Enﬁn, le gain que Fischer et al. obtient en
désorientation azimutale provient du choix réalisé sur la nature du substrat [74]. L’empi-
lement Ir/YSZ/Si possède un coeﬃcient de dilation thermique proche de celui du diamant
entrainant moins de contraintes lors de la croissance CVD. Mais aussi, ce type de substrat
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possède un oﬀ-axis entre 4˚ et 8˚ par rapport à [110]. Ce point, discuté dans le chapitre 1
§ 1.2.3.3, permet de réaliser une croissance de type ELO qui doit favoriser nettement le
phénomène de disclinaison.
Une récente publication d’octobre 2013 de l’équipe M.Schreck [105] donnant plus de
détails sur leur stratégie de croissance et la caractérisation du matériau mentionne et
conﬁrme :
– l’utilisation d’un substrat oﬀ axis entre 4˚ et 8˚ par rapport à [110].
– l’utilisation de l’azote pour obtenir une coalescence rapide et une surface la plus lisse
possible sans défauts non épitaxiés pour l’étape de croissance après avoir obtenu les
domaines (cf. environ 500µm d’épaisseur Figure 5.22 (a)).
– reprise de croissance sans azote de 500µm pour diminuer le nombre de dislocations
et donc de contraintes mesuré par Raman (cf. Figure 5.22 (b)).
Figure 5.22 – Analyses Raman le long de la tranche d’un diamant hétéroépitaxié (a) proﬁl de la
largeur à mi hauteur du pic principal diamant et (b) carthographie sur ne largeur de 300µm [105].
5.2.2.3 Caractérisation chimique et struturale : Raman
Comme pour l’analyse MEB, je présenterai seulement les résultats Raman de l’échan-
tillon @193 car ses résultats sont représentatifs des deux autres échantillons.
La Figure 5.23 (a) représente l’image optique de l’échantillon @193 d’une zone épi-
taxiée de la Figure 5.23 (b). Cette image correspond à des cristaux de diamant épitaxiés
présentant en bordure des zones polycristallines (cf. zones sombres Figure 5.23 (a)). De
plus, des joints de grains sont visibles indiquant que les cristaux avant coalescences sont
fortement désorientés en twist les uns par rapport aux autres ainsi qu’une diﬀérence de
hauteur (désorientations en tilt).
Les cartographies Raman de la position et de la largeur à mi-hauteur du pic principal
(FWHM) à 1332cm−1 montrent des zones homogènes correspondantes aux centres des
cristaux de diamant hétéroépitaxiés. Le spectre Raman caractéristique de ces zones ho-
mogènes est donné par la Figure 5.23 (f) avec une position du pic Raman à 1332,7cm−1
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et 2,2cm−1 de FWHM. Ce pic est proche de la référence du diamant monocristallin à
1332,5cm [200] avec un faible déplacement vers les hauts nombres d’onde indiquant que
les cristaux présentent une contrainte interne en compression. Ceci est en accord avec les
résultats de la Figure 5.6 (b) montrant que les conditions de croissance scCVD utilisées
entraînent bien ce type de contraintes dans le ﬁlm hétéroépitaxié.
Le pic Raman est aussi asymétrique et peut être dédoublé voire plus par endroits
comme l’indique la Figure 5.23 (e). Cette ﬁgure correspond aux proﬁls Raman des points
le long de la ligne verte comme l’on peut l’observer sur la vue optique de l’échantillon.
Ces résultats montrent que le pic Raman du diamant chute en intensité mais aussi subit
une déformation caractéristique de la présence de défauts. Comme le mentionnent Haouni
et al., ces défauts de type phases polycristallines et joints de grains provoquent des défor-
mations de la maille cristalline au sein du ﬁlm de diamant épitaxié se traduisant par des
contraintes isostatiques ou uniaxiales [211].
Cet eﬀet est surtout visible pour des ﬁlms de faibles épaisseurs comme dans notre cas
car Michler et al. montrent par simulation qu’à ce stade de la croissance (coalescence des
cristaux), l’évolution de la contrainte est principalement dominée par la présence de mi-
crostructures [212]. De plus, la faible désorientation des cristaux épitaxiés ne permettant
pas le phénomène de disclinaison, la formation de dislocations engendrent des contraintes
de l’ordre du MPa.
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Figure 5.23 – Analyse Raman de l’échantillon @193 images (a) optique et (b) MEB de la zone
analysée ; cartographies (c) en intensité et (d) de la largeur à mi-hauteur du pic Raman à 1332cm−1 ;
(e) proﬁls Raman le long de la ligne verte et (f) dernier proﬁl correspondant au centre du cristal de
diamant épitaxié à 632nm par pas de 2µm.
Cette dernière caractérisation chimique et structurale des ﬁlms hétéroépitaxiés conﬁrme
les observations obtenues précédemment après analyses MEB et DRX. En eﬀet, certaines
zones épitaxiées sont homogènes montrant que la maille cristalline du diamant est proche
de celle de la référence monocristalline. Néanmoins, des contraintes en compression sont
visibles aux zones des joints de grains entraînant un dédoublement du pic Raman voire
plus. Ces joints de grains sont dus à de fortes désorientations de chaque cristal ainsi que
de leur diﬀérence de hauteur comme l’a montrée l’analyse DRX (cf. 5.2.2.2).
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5.2.3 Bilan
A partir de cette étude, nous avons été capables de proposer une solution aﬁn de syn-
thétiser par croissance scCVD des ﬁlms de diamant hétéroépitaxié autosupportés d’en-
viron 100µm sans ajout d’azote. Cependant, la qualité cristalline des ﬁlms de diamant
analysé par Raman et DRX est nettement moins bonne que celle obtenue par Anthony
Chavanne même si nos substrats d’Ir/SrTiO3 possèdent de très faibles désorientations (cf.
Tableau 5.6). Cet écart peut provenir :
– de conditions de croissance scCVD non adaptées pour la croissance du diamant
hétéroépitaxié au sein du réacteur Naboo.
– de la nécessité de ne pas utiliser d’azote dans la phase gaz qui complexiﬁe le contrôle
de l’anisotropie des vitesses de croissance des faces (001) et (111) lors des premiers
stades de croissance pour la coalescence du diamant (azote néfaste pour la détec-
tion).
Les prochains eﬀorts à réaliser devront se concentrer sur cette partie croissance de
haute qualité cristalline. Néanmoins, cette étude nous a permis de mettre en évidence
la possibilité de visualiser des défauts tels que des joints de grains résiduels ainsi que
des dislocations par analyse MEB. Cette technique fait intervenir le marquage de ces
défauts présents dans le cristal grâce à une courte croissance de diamant dopé au bore et
l’hydrogénation de la surface. Néanmoins, ces ﬁlms de diamant hétéroépitaxié dépourvus


















Tableau 5.6 – Tableau récapitulatif des études morphologiques et chimiques du diamant
hétéroépitaxié (JdG : Joints de grains, D : dislocations ; CnE : Cristaux non épitaxiés ; F : Fissures).
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5.3 Premiers tests en détection du matériau diamant
hétéroépitaxié autosupporté
Cette dernière partie est consacrée aux propriétés électroniques du diamant hétéroé-
pitaxié permettant de mettre en évidence le principe de fonctionnement du détecteur
diamant en vue de l’application dosimétrie.
5.3.1 Protocole et mesures réalisées au LCD
5.3.1.1 Méthodologies utilisées
Le paragraphe suivant présente maintenant le principe de fonctionnement du dosimètre
diamant en tant que détecteur actif. Plus d’informations sont disponibles dans la thèse
de Nicolas Tranchant [210]. Pour ces premiers tests, la conﬁguration de type sandwich,
pour laquelle deux contacts métalliques sont déposés sur les faces opposées du diamant (cf.
Figure 5.24) permet d’appliquer un champ électrique dans le matériau. Le volume sensible
est alors déﬁni par la surface des contacts métalliques du détecteur (cf. zone délimitée par
les pointillés jaunes de la Figure 5.24). Ici, les contacts recouvrent l’ensemble des deux
faces de chaque échantillon permettant d’avoir un champ électrique homogène dans tout
le volume du cristal. Le Tableau 5.7 donne les valeurs des volumes sensibles pour les trois
échantillons hétéroépitaxiés étudiés.




Tableau 5.7 – Volume sensible calculé pour les échantillons @193, @847 et @848.
Ce champ électrique permet de transporter les charges créées (paires électron-trou)
induites par l’interaction entre les particules ionisantes incidentes et le diamant vers l’une
des électrodes comme le décrit le principe de Shockley et Ramo [213, 214]. Ce dépla-
cement de charges engendre un courant induit par le rayonnement (alpha ou X) qui est








Avec la charge dQind = edxL induite sur une électrode pendant un déplacement dx de
la charge élementaire e ; v = µE la vitesse instantanée des porteurs égale au produit de
la mobilité µ et du champ électrique E et l’épaisseur du diamant L.
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Figure 5.24 – Schéma du principe de fonctionnement d’un détecteur dosimètre en diamant.
Dans notre cas, les échantillons ont été nettoyés par attaque acide dans du H2SO4 +
KNO3 bouillant permettant d’oxyder la surface avant chaque dépôt d’électrodes réalisé par
évaporation d’aluminium d’épaisseur 100nm. Cette étape est importante car une mauvaise
métallisation inﬂuence directement la stabilité et la qualité de la mesure en réponse du
détecteur [210].
Aﬁn de réaliser les mesures sous rayonnement, le diamant métallisé est ﬁxé par colle
graphite et relié par un ﬁl d’or à un connecteur SMA/BNC (cf. Figure 5.25 (a)). Ce
support permet d’être connecté à deux appareillages de mesure dépendant de la source
d’irradiation utilisée. La mesure du courant induit sous source alpha est réalisée par un
oscilloscope (mode d’irradiation par pulse) ou par un femtomètre Keithley 6517A lorsque
l’irradiation est de type X (mode d’irradiation continu). En ce qui concerne la mesure
sous rayonnement X, ce support est encapsulé dans du PDMS (polydiméthylsiloxane) aﬁn
d’éviter l’ionisation de l’air qui fausserait la mesure du courant induit dans le diamant
(cf. Figure 5.25 (b)).
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Figure 5.25 – Support utilisé pour la mesure de courant induit (a) par irradiation alpha et (b)
encapsulé dans du PDMS lors de l’irradiation par rayons X.
Nous avons suivi pour l’évaluation de nos diamants le protocole de mesures de caracté-
risation sous rayonnements utilisé pour les dosimètres en diamant monocristallin synthé-
tiser dans la thèse de Fanny Marsolat. Ces mesures lui permettent de pré-sélectionner les
échantillons de diamants synthétiques avant de les monter en dosimètre pour des mesures
en hôpital. La sélection montre la nécessité d’une qualité cristalline de haute pureté pour
développer des dosimètres pour la radiothérapie.
Mesures sous particules alpha
Les mesures en mode comptage lors de l’irradiation sous particules alpha sont faites
par méthode de temps de vol (Time of Flight ou TOF) permettant de déterminer la
mobilité des porteurs de charge ainsi que l’eﬃcacité de collecte des charges η (Collection
Charge Eﬃciency ou CCE). Ce dernier paramètre correspond au rapport de la charge
collectée Qcol aux électrodes sur la charge générée Q0 dans le diamant par la particule
ionisante. La charge collectée Qcol est égale à la moyenne des valeurs de charges q sur tous











U(t)dt aire calculée par l’oscilloscope Lecroy sous chaque pulse à une valeur de
champ électrique donnée et R50A produit entre le gain de l’ampliﬁcateur Cividec égal à
135 et l’impédance de 50Ω du système (cf. Figure 5.24). Pour l’étude, 10 à 20 pulses sont
enregistrés avant de calculer le pulse moyen. La charge Qcol est ensuite calculée en faisant
l’intégrale du pulse moyen.
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Figure 5.26 – Déplacement des porteurs en fonction du signe de la polarisation.
Les particules ionisantes utilisées proviennent d’une source d’Américium-241 d’activité
8,25x103Bq, émettant des particules alpha de 5,486MeV, placée à une distance d’environ
1cm d’air de la surface du diamant. Ce type de mesure alpha est caractérisé par la création
de charges au voisinage de la face du diamant exposée (cf. Figure 5.26). Les particules al-
pha traversent l’air et sont stoppées dans les 15 premiers microns, selon le pic de Bragg. Les
paires électron-trou sont donc créées à proximité de l’électrode exposée aux irradiations.
Comme l’indique la Figure 5.26, si la tension est positive, le signal mesuré correspond
au transport des trous, et inversement si la tension de polarisation est négative, le signal
mesuré correspond au transport des électrons.
Mesures sous rayonnements X
Ce deuxième type de mesure en mode courant permet l’estimation de la réponse du
détecteur sous un ﬂux continu de photons. A la diﬀérence des mesures à partir des parti-
cules alpha, les charges sont créées dans tout le volume du détecteur et non à proximité
des électrodes comme dans le cas précédent. Le courant est mesuré au moyen d’un femto-
ampèremètre Keithley 6517A (cf. Figure 5.24). Une électrode est connectée à la source de
tension qui est reliée en série à l’ampliﬁcateur de courant du Keithley lui-même connecté
à la deuxième électrode. Comme il a été montré précédemment, le courant induit par
le rayonnement dans le détecteur donné par l’équation (5.3) est aussi égal à l’équation
(5.4) :
Iind = ηG (5.4)
Avec η la CCE et G le taux de génération de charge estimé à partir du débit de dose
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Où ρ la densité de diamant (3,52 g.cm−3), S la surface des électrodes, L l’épaisseur du
diamant et ǫ l’énergie pour céée une paire électron-trou dans le diamant (13eV).
Dans le cadre de cette étude, la source utilisée est un tube à rayons X de basse énergie.
Chaque détecteur est placé dans le générateur X fonctionnant avec une tension de 50kV
et 0,5mA (débit environ D˙=60 Gy/min). Le courant induit enregistré par l’électromètre
Keithley 6517A + le système d’acquisition Labview permet de tracer le courant en fonction
du temps (avec un pas de 100ms) mais également le courant en fonction de la tension
appliquée au détecteur.
Durée de vie des porteurs dans le diamant
La durée de vie d’un porteur est inﬂuencée par la présence de niveaux d’énergie inter-
médiaires appelé pièges et situés dans la bande interdite. Ces pièges sont liés à la présence
de défauts cristallins ou d’impureté chimique dans le réseau du diamant (cf. Figure 5.27
(a)) comme par exemple : des lacunes, des défauts interstitiels et/ou substitutionnels
(joints de grains ou impuretés de type azote), des défauts étendus de type dislocations et
des structures cristallines non épitaxiées.
Figure 5.27 – (a) Défauts structuraux pouvant être présents dans le cristal diamant et (b)
représentation schématique des pièges et d’un centre de recombinaison.
Comme l’indique la Figure 5.27 (b), ces porteurs piégés sur les niveaux d’énergie de la
bande interdite peuvent soit se dépiéger soit se recombiner sur un centre de recombinaison
et d’autres types de pièges sont recensés dépendant de leur position en énergie dans la
bande interdite du cristal. A température ambiante, les défauts dits profonds restent
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stables, alors que d’autres défauts moins profonds sont lentement vidés par agitation
thermique. Pour les pièges profonds, la réponse du détecteur ne sera plus inﬂuencée lors
de la première irradiation. Ces diﬀérents types de pièges peuvent inﬂuencer la réponse
du détecteur et ont été étudiés de nombreuses fois dans la littérature [215, 216]. Par
exemple, la phase de pompage correspond au remplissage des pièges profonds. Les pièges
peu profonds quant à eux sont responsables des eﬀets transitoires. Ces eﬀets proviennent
principalement de l’accumulation de charges dans le matériau qui modiﬁe au cours du
temps le champ électrique interne du matériau (Bergonzo et al. [217]).
5.3.1.2 Mesures sous alpha et X des premiers ﬁlms autosupportés de diamant
hétéroépitaxié
Les mesures présentées dans cette partie vont être comparées à deux cristaux de réfé-
rences qui sont un diamant scCVD @877 et un diamant polycristallin à gros grains @875
d’Element Six Ltd.
Mesures sous particules aplha
Les mesures alpha ont été réalisées en irradiant une seule face du diamant. Pour les
échantillons de diamant hétéroépitaxié @847 et @848 caractérisés dans la partie 5.2.2, la
face irradiée correspond à l’interface diamant/iridium où se situaient les domaines comme
l’indique la Figure 5.28.
Figure 5.28 – Représentation schématique du diamant hétéroépitaxié après métallisation pour la
mesure alpha.
La tension appliquée est négative aﬁn de mesurer la CCE des électrons et positive pour
collecter les trous (cf § 5.3.1.1). Les pulses moyens sont présentés par la Figure 5.29 (a)
pour les deux diamants hétéroépitaxiés et (b) pour les diamants de référence. Pour le cas
idéal correspond à la référence du diamant monocristallin @877, on observe un créneau
carré sur la Figure 5.29 (b). Ceci est caractéristique d’une bonne CCE dont la valeur est
de 95% pour les électrons et les trous (cf. Tableau 5.8).
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Figure 5.29 – Signaux de courant moyens induits par le mouvement des charges créées par les
particules alpha, pour les échantillons (a) hétéroépitaxiés @847 et @848, avec un champ électrique de
1,4V/µm et 2,7V/µm respectivement ; (b) de références @875 et @877, avec un champ électrique de 1
V/µm.
Echantillons @847 @848 @875 @877
Champ électrique
(V/µm)
1,4 2,7 1 1
CCE des électrons
(%)
5 5 10 95
CCE des trous (%) 9 9 10 95
Tableau 5.8 – Résumé des mesures de CCE des électrons et des trous pour @847 et @848
correspondants aux diamants hétéroépitaxiés, @877 pour le diamant monocristallin et @875 pour le
diamant polycristallin.
La montée du courant mesuré correspond au début du déplacement des charges créées
par les particules alpha près d’une électrode (cf. Figure 5.26). La descente correspond à
l’arrivée des charges sur l’électrode opposée. Dans le cas du diamant polycristallin @875,
les porteurs sont piégés ou recombinés au sein du cristal entraînant la chute du signal
électrique et donc de la forme du créneau (cf. Figure 5.29 (b)). Ici, la CCE (electrons-
trous) est égale à 10% et sa baisse est due principalement à la présence des joints de grains
où sont piégées les charges comme le décrivent Manfredotti et al. [218].
Pour le cas des diamants hétéroépitaxiés, les signaux de courant induits sont équiva-
lents entre eux et leur forme se rapproche de celle de la référence du diamant polycristallin
(cf. Figure 5.29 (a)). La valeur de la CCE n’excède pas les 5% pour les électrons et 9%
pour les trous même si on augmente la tension permettant aux porteurs de parcourir un
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chemin plus grand dans le diamant avec un champ électrique de 1,4 et 2,7V/µm pour
@847 et @848 respectivement.
Ces deux dernières valeurs de CCE indiquent que le matériau hétéroépitaxié possède
des pièges de type joints de grains ou dislocations sachant que l’on n’a pas d’impureté
chimique tel que l’azote (cf. Raman § 5.2.2.3). La croissance et la coalescence du diamant
polycristallin est de type colonnaire, tout comme pour le diamant hétéroépitaxié. De
plus, la source 241Am est positionnée au dessus de la face correspondant à l’arrière du
diamant hétéroépitaxié (cf. Figure 5.28). Nous pensons donc que les joints de grains
participent principalement au piégeage des porteurs dès leur création lors de l’interaction
des particules alpha dans les 15 premiers microns du matériau (cf. § 5.3.1.1). Ces joints
de grains sont visibles sur la Figure 5.9 (a). Dans notre cas, il a été impossible d’exposer
l’autre face du diamant (face de croissance) à la source alpha car des rebords en diamant
polycristallin présents sur le côté du ﬁlm empêchent de contacter électriquement cette
face sur notre support comme l’indique la Figure 5.30. Ces rebords proviennent de la
surcroissance du diamant lors de la croissance scCVD sur le substrat Ir/SrTiO3 comme
mentionné dans la partie 5.2.1.1.
Figure 5.30 – Représentation schématique de l’impossibilité de contacter le diamant dans cette
conﬁguration à cause des rebords apparus lors de la croissance.
A l’avenir, si l’on arrive à retirer par découpe laser ces rebords, il sera possible d’ir-
radier la face de croissance et peut être observer une forme caractéristique du créneau
correspondant au déplacement des charges dans le volume du diamant. Néanmoins, la
chute de signal due aux joints de grains sera toujours visible lors de la collecte des charges
par l’électrode de la face arrière du diamant.
Mesures sous rayonnements X
Ici, tous les échantillons ont été polarisés à +50V sauf l’échantillon @877 dont la
polarisation était de +125V. Ces tensions dépendent de l’épaisseur du diamant aﬁn d’ob-
tenir en moyenne un champ électrique de 1V/µm. Pour l’ensemble des échantillons, nous
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avons réalisé des courbes I(V) sous rayonnements X qui sont équivalentes à celle de la Fi-
gure 5.31. La forme des courbes I(V) est symétrique et linéaire indiquant que les contacts
aluminium déposés sur les deux faces du diamant sont de types ohmiques et de bonne
qualité.
Figure 5.31 – (a) Courbe I(V) de l’échantillon @848 mesurée sous rayons X 50kV, 0,5mA
équivalente aux autres échantillons.
Pour la mesure de la CCE, le support utilisé (cf. Figure 5.25 (b) engendre trop d’incer-
titude sur sa position ainsi que sa distance par rapport à la source X pour pouvoir calculer
ce paramètre. Chaque échantillon est ensuite irradié par rayons X de façon successive per-
mettant d’étudier sa réponse en tant que détecteur actif. Pour qu’un dosimètre diamant
soit utilisé en hôpitaux, il doit répondre à un cahier des charges déﬁni par la norme TRS
IAEA 398. En ce qui concerne la partie détection, le rapport signal/bruit (>1000), la
stabilité de la valeur du courant (variation <0,5%) et le temps de réponse (temps pour
lequel le signal atteint une valeur à ±2% de sa valeur haute) sont les principaux points à
quantiﬁer.
Pour chaque échantillon, l’inﬂuence des défauts est visible sur la courbe de stabi-
lité sous rayonnements X. Cet eﬀet se caractérise par un « over shoot » plus ou moins
conséquent associé aux pièges peu profonds (cf. Figure 5.32(a)) ou une montée lente (cf.
Figure 5.32 (b) et (c)) du signal [215, 216]. Il est diﬃcile de quantiﬁer le nombre de
niveaux d’énergie ou pièges dans la bande interdite induits par les défauts car la vitesse
de remplissage de ces niveaux dépend de la tension de polarisation. Aﬁn de caractériser la
stabilisation et la redescente du signal, nous réalisons des irradiations successives à l’aide
d’un obturateur présent au dessus de notre support. Cet eﬀet de stabilisation du signal
par remplissage des pièges s’observe sur la Figure 5.32 (c) dès la deuxième irradiation. Ici,
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la quantiﬁciation de la stabilité n’est pas mesurable car le signal dérive de façon continu
comme on peut le voir avec la Figure 5.32 (d). Pour qu’un diamant puisse être utilisé en
hôpital, la norme impose que le signal du détecteur atteigne sa valeur de stabilisation en
moins de 10Gy.
Figure 5.32 – Courbes I(t) mesurées sous RX 50kV, 0,5mA à +50V pour (a) @847, (b) @848 et (c)
@875 et (d) à +125V pour @877.
Echantillons @847 @875 @877




Tableau 5.9 – Rapports signal/bruit en % pour l’ensemble des échantillons déduits par les mesures de
la Figure 5.32.
En ce qui concerne la redescente du signal à sa ligne de base après irradiation, on ob-
serve une décroissante lente pour les échantillons de diamant hétéroépitaxié. Cela conﬁrme
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bien la présence de défauts dans le matériau qui dégradent le signal. En remarque, l’échan-
tillon @875 correspondant à la référence polycristallin possède des réponses sous rayons
X similaires à celles du diamant monocristallin @877. Ce comportement a été souvent
observé par le passé [217] et est attribué à la présence des défauts notament les joints
de grains dans le diamant polycristallin.Le diamant @877 possède de gros grains (environ
10% de son épaisseur cad 100-200µm large) et donc peu de joints de grains, l’eﬀet de
pompage est présent lors de la première irradiation avec une montée très lente mais la
stabilité est atteinte plus rapidement que sur @877.
Pour ﬁnir, il est très diﬃcile de quantiﬁer la réponse de nos détecteurs en diamant
hétéroépitaxié à cause de l’inhomogénéité de la qualité cristalline sur l’ensemble du vo-
lume sensible très faible (cf. valeurs Tableau 5.7) et de la présence de nombreux types de
défauts (dislocations, joints de grains, cristaux non épitaxiés) induisant des dérives des
signaux sous rayonnement. Il serait intéressant à l’avenir de réaliser des mesures de ther-
moluminescence pour déterminer la présence des niveaux de pièges ainsi que l’inﬂuence de
chaque type de défauts (niveau en énergie des défauts peu profonds ou profonds) [216].
Néanmoins quant c’est possible, le rapport signal/bruit a été évalué (cf. Tableau 5.9). Le
rapport signal/bruit de @847 et @875 a été évalué après stabilisation du signal, c’est à
dire après pompage de l’échantillon. Le @848 n’a pas été déterminé vu l’instabilité des
signaux. Nous pouvons au mieux l’estimer à 22,7 avant stabilisation. Dans tous les cas,
ce type de diamant ne peut pas être considéré comme un détecteur car il n’atteint pas
sa stabilité même après 10Gy comme le demandent les centres hospitaliers. Les faibles si-
gnaux constatés et la comparaison sous X sont observés durant ses mesures par la totalité
du matériau. Comme nous l’avons vu précédemment la reprise de croissance induit des
zones à défauts dans l’échantillon et donc une inhomogénéité qui peut être liée à l’origine
des signaux observés.
La solution pour s’aﬀranchir de l’inhomogénéité de la qualité cristalline de nos échan-
tillons et mieux caractériser la réponse en détection des zones épitaxiées, est d’utiliser un
taille de faisceau X plus petite que celle utilisée au LCD à savoir 1cm2. Des faisceaux
X ayant une taille de spot d’environ quelques microns carrés permettraient de mesurer
localement la réponse du diamant hétéroépitaxié. En fevrier 2013, nous avons réalisé une
demande de proposal pour avoir accès à de tels faisceaux au synchrotron Soleil (Saint-
Aubin, France)
5.3.2 Caractérisation locale du diamant hétéroépitaxié par micro-
faisceau X au synchrotron Soleil
Un proposal sur la caractérisation locale du diamant hétéroépitaxié a été rédigé et
déposé en février 2013 conjointement avec deux membres de la ligne de lumière DIFFABS
du synchrotron Soleil (Dominique THIAUDIERE et Cristian MOCUTA) et d’un respon-
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sable du groupe détecteur de Soleil (Stéphanie HUSTACHE). Nous avons obtenu 15 shifts
pendant lesquels onze personnes ont participé. Cette campagne de mesure a été réalisée
en octobre 2013 sur les trois échantillons précédents aﬁn de caractériser localement le
diamant hétéroépitaxié. Sachant que le dépouillement des données est en cours, seule la
description du proposal et quelques résultats marquants seront présentés.
5.3.2.1 Description du Proposal Soleil
Aﬁn d’étudier l’homogénéité de la réponse des matériaux et ainsi connaître la valeur
du courant induit de façon locale, nous avons utilisé un micro-faisceau X de 8x10µm2
à 11,5keV (cf. Figure 5.33 (a)). Une large zone du diamant peut être balayée par ce
micro-faisceau dans le but de corréler les zones de défauts observés par la réponse du
faisceau avec celles de la structure du cristal imagées par analyses MEB et Raman (cf.
§ 5.2.2.3). Les paramètres du détecteur comme la stabilité, le temps de montée/descente,
la dépendance avec le débit de dose, ont été étudiés localement en diﬀérents points de
l’échantillon.
Figure 5.33 – (a) Principe de l’expérience réalisé au synchrotron Soleil et (b) Boitier permettant le
transport de la céramique sur laquelle est collée le diamant (XBIC : courant induit par faisceau X
localisé).
La Figure 5.33 (a) représente l’expérience menée au synchrotron de façon schématique.
Sur ce schéma, une deuxième mesure peut être extraite après l’irradiation du cristal par
le micro-faisceau X. En eﬀet, ce faisceau nous permet de réaliser la diﬀraction du diamant
de façon simultanée aﬁn de corréler directement la qualité cristalline avec la réponse en
courant. Cette technique permet d’obtenir aussi une cartographie en diﬀraction
de l’échantillon et corréler localement de façon simultanée la contrainte de
la maille diamant avec la réponse du détecteur correspondant à l’atout du
proposal.
Pour réaliser simultanément des mesures sous rayons X localisés (XBIC) et des mesures
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de diﬀraction, l’échantillon est métallisé en conﬁguration sandwich comme précédemment
(cf. Figure 5.24) et collé sur une céramique à l’aide de la laque d’argent conductrice. Cette
céramique comporte un trou de 1mm de diamètre permettant la transmission du micro-
faisceau X à travers la zone d’intérêt du diamant et la mesure du signal diﬀracté. La face
arrière du diamant est reliée à la masse (ﬁl bleu) et la face avant contactée à l’aide d’un
ﬁl sur une piste d’or rélié à la haute tension (cf. ﬁl jaune Figure 5.33 (b)). La mesure de
courant induit est réalisée avec le système d’acquisition XBIC de la ligne DIFFABS.
Cette céramique est placée face au micro-faisceau X de façon verticale sur un gonio-
mètre (cf. Figure 5.34 (b)). L’alignement du faisceau à travers le trou de la céramique
est réalisé de façon à obtenir le maximum d’intensité transmise vers le scintillateur (cf.
Figure 5.34 (a)). Pour la partie acquisition du signal diﬀracté, un détecteur appelé XPAD
est monté sur un diﬀractomètre 6 cercles (géométrie Kappa cf. Figure 5.34 (c)). L’en-
semble des mouvements (x,y,z) et (χ,∆,Ω, κ) + deux axes supplémentaires µ et γ pour
le détecteur XRD sont pilotés à distance en dehors de la cabine expérimentale.
Figure 5.34 – Équipements présents sur la ligne de lumière DIFFABS avec (a) l’emplacement de
l’échantillon, (b) le détecteur XPAD pour la mesure de diﬀraction et (c) vue d’ensemble du
diﬀractomètre 6 cercles.
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5.3.2.2 Première cartographie par micro-faisceau X du diamant hétéroépi-
taxié
Nous présentons un premier résultat concernant la cartographie en courant de l’échan-
tillon @848 comparé à celle de la référence du diamant monocristallin @877. La Figure 5.35
représente la cartographie 2D par pas de 30µm du @877 polarisé à +100V. On observe
que la mesure semble être homogène sur tout le volume sensible dans la zone circulaire
délimitée par le trou de la céramique. Une mesure d’homogénéité du détecteur égal au
rapport de l’écart-type (σ) et de la moyenne (M) de l’intensité des pixels est calculée dans
la région d’intérêt donnée par l’encadré blanc. Cette région est choisie loin des bords de
la céramique pour éviter de prendre en compte les éventuels eﬀets de la rétrodiﬀusion
des particules qui pourraient augmenter le signal du courant. Un rapport σ / M de 0,5%
conﬁrme la bonne homogénéité du diamant d’Element Six Ltd sous micro-faisceau X.
Figure 5.35 – Cartographie 2D du courant induit par micro-faisceau X (11,5keV, 8x10µm2) pour
l’échantillon @877 à +100V (diamant monocristallin d’Element Six Ltd).
A partir de ce résultat, on suppose que la CCE du @877 est égale à 100% aﬁn de
comparer la cartographie 2D du @848 de la Figure 5.36 (a). Cette deuxième cartographie
a été réalisée par pas de 10µm en polarisant l’échantillon à +50V. Les zones violettes
correspondent aux zones non métallisées (bord des contacts) d’où la chute du signal
courant.
Dans la partie du volume sensible délimitée par les pointillés sur la Figure 5.36 (b),
nous observons que la réponse en courant est homogène dans son ensemble (cf. zone rouge).
Par superposition avec l’image MEB de la Figure 5.36 (c), nous pouvons associer ces zones
homogènes à celles du diamant hétéroépitaxié. Le mesure de l’homogénéité rapport σ /
M dans ces zones est de 2,3% (ex. encadré blanc A Figure 5.36 (a)). A partir de cette
même superposition, il est possible de corréler la chute du courant induit dans certaines
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zones à celles de défauts structuraux que l’on peut imager par MEB tels que des cristaux
non épitaxiés et des ﬁssures présents dans le matériau diamant.
Figure 5.36 – (a) Cartographie 2D du courant induit par micro-faisceau X pour l’échantillon @848 à
+50V (diamant hétéroépitaxié) ; (b) image optique de l’échantillon avec la zone en pointillé
correspondant au contact métallique face avant du diamant ; Images MEB de l’échantillon @848 (c)
avec superposition de la cartographie 2D et (d) sans.
La Figure 5.37 correspond aux courbes I(t) réalisées sur deux types de zones de l’échan-
tillon @848 correspondant à une zone défectueuse (Point 1 = ﬁssure) et une zone homogène
en diamant hétéroépitaxié (Point 2) de la Figure 5.36 (a). Ces mesures locales permettent
de démontrer directement l’inﬂuence des défauts sur la chute du signal pouvant aller jus-
qu’à un facteur de 1,5 entre ces deux zones. Nous constatons que la montée et la stabilité
du signal correspondant au Point 2 est très bonne comparée aux mesures globales réali-
sées au LCD sur cet échantillon. Ceci indique donc que le diamant hétéroépitaxié possède
une qualité cristalline permettant d’être utilisé en tant que détecteur même si son signal
est inférieur au signal I0 du micro-faisceau X mesuré par une diode silicium en amont de
notre échantillon.
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Figure 5.37 – Courbes I(t) mesurées sous micro-faisceau X 11,5kV +50V dans des zones de
l’échantillon @848 correspond : Point 1 = ﬁssure et Point 2 = diamant hétéroépitaxié.
En ce qui concerne la stabilité de notre détecteur dans les zones hétéroépitaxiées, la
Figure 5.38 montre une très lègère dérive du signal par rapport au signal I0. Par contre, un
point important à retenir concerne la sensibilité du détecteur. En eﬀet, le signal mesuré
correspondant au Point 3 de la Figure 5.36 (a) indique que notre détecteur est capable de
déceler le « Top-Up » comme la diode silicium (cf. Figure 5.38). Le « Top-Up » correspond
à une injection quasi-continue du booster (circuit d’accélération des électrons) par paquets
d’électrons toutes les deux minutes permettant d’assurer la stabilité du courant moyen
dans l’anneau, gage d’une charge thermique constante sur les systèmes optiques des lignes
(cf. ﬂèches zoom Figure 5.38).
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Figure 5.38 – Courbes I(t) mesurées sous micro-faisceau X 11,5kV +50V dans une zone homogène
en diamant hétéroépitaxié de l’échantillon @848 montrant la détection du Top-Up
À partir de la référence @877 et des facteurs d’atténuation utilisés lors des mesures,
nous pouvons estimer la CCE sur l’ensemble de l’échantillon @848. Deux zones sont à
comparer correspondant aux encadrés blancs de la Figure 5.36 (a). Pour les zones A
et B, la CCE est égale à 40% et 20% respectivement. Sachant que ces deux zones sont
associées au diamant hétéroépitaxié, l’écart en CCE est considérable. Ceci peut s’expliquer
par les contacts électriques. Après avoir comparé l’image optique de l’échantillon avec la
cartographie 2D (cf. Figure 5.36 (b)).
En eﬀet, l’étape de nettoyage par acide n’a pas permis de retirer totalement l’iridium
en face arrière du diamant. La ﬂèche noire présente sur les ﬁgures montre une des parties
où l’iridium n’a pas été retiré et donc un signal courant élevé. Sachant que l’iridium est
un élément lourd, celui-ci absorbe 2,2 fois plus les rayons X pour une couche d’iridium
de 200nm par rapport au diamant d’épaisseur 74µm pour une énergie de 11,5keV (cf.
Figure 5.39). Les contacts aluminium déposés sur le diamant quant à eux n’interviennent
pas dans le signal mesuré car l’atténuation de 100nm d’aluminium est proche du zéro.
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Figure 5.39 – Courbe d’atténuation des rayons X dans l’iridium et le diamant en fonction de
l’énergie des photons.
La zone la plus comparable pour la CCE à celle du @877 est la zone B car l’empilement
sandwich correspond à Al/diamant/Al et non Al/diamant/Ir/Al de la zone A. Ici, la CCE
de l’échantillon est supposé être égale à 20%. Cette valeur est au dessus de la valeur de
5% mesurée globalement dans tout l’échantillon sous particules alpha (cf. Tableau 5.8).
Ceci montre bien l’intérêt de ces mesures en micro-faisceau X pour étudier réellement la
réponse du diamant hétéroépitaxié. En eﬀet, le faible signal global mesuré sous particules
alpha et sous rayonnement X au LCD est majoritairement inﬂuencé par des macro défauts
tels que les cristaux non épitaxiés et les ﬁssures.
En ce qui concerne le traitement de données en cours pour les autres échantillons @193
et @847, le problème de l’iridium ne se pose pas car celui-ci a pu être totalement retiré
lors des nettoyages à l’acide. Les mesures de DRX qui seront utiles pour connaître les
contraintes dans le matériau et surtout dans les zones homogènes en épitaxie sont aussi
en cours de dépouillement.
5.3.3 Bilan
Lors de cette partie, tout un ensemble de caractérisations électriques ont pu être
mis en place en appliquant le protocole de mesure employé pour les tests de dosimétrie
au sein du LCD (thèse de Fanny Marsolat). Ceci a permis de mesurer la réponse en
détection sous particules alpha et rayons X des diamants hétéroépitaxiés et de corréler
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l’inﬂuence des défauts observés lors de la partie 5.2.2.3 correspondant à la caractérisation
morphologique, structurale et chimique des ﬁlms de diamant. Les points à retenir sont les
suivants :
Mesures globales :
– la faible CCE mesurée pour les électrons et les trous sous particules alpha peut être
attribuée à la présence de joints de grains et des défauts dans le matériau
– les phénomènes transitoires sont observés tels que le « pompage » ou l’ « over shoot
» sous rayonnement X montrant la présence de défauts au sein du volume sensible
du diamant (profonds et/ou peu profonds)
Mesures locales :
Néanmoins, les mesures sous micro-faisceau X réalisées au synchrotron Soleil montrent
des résultats encourageants. Nous avons pu étudier la qualité cristalline du diamant hé-
téroépitaxié seul sans macro défauts tels que des ﬁssures ou cristaux non épitaxiés. Ces
points à retenir sont les suivants :
– la cartographie 2D du courant induit permet de corréler la chute du signal à ces
défauts observés précédemment par analyses MEB et Raman
– les premiers résultats montrent que les zones épitaxiés sont homogènes en réponse
et que la CCE est égale à 20%.
Et surtout, la sensibilité au sein des zones homogènes en diamant hétéroépitaxié per-
mettent de mesurer le phénomène de « Top-Up » correspondant au contrôle du courant
dans une plage de 1% autour de sa valeur nominale dans l’anneau de stockage de Soleil.
5.4 Conclusion
Pour la première fois au LCD, nous avons démontré la possibilité de réaliser
la synthèse du diamant hétéroépitaxié incluant la maîtrise des couches d’iridium
épitaxiées sur SrTiO3 et de caractériser ces ﬁlms par des premiers tests en détec-
tion. Des caractérisations morphologiques, chimiques et électriques sans détérioration de
l’échantillon ont permis de déterminer l’inﬂuence de la qualité cristalline sur le courant
induit sous rayonnement alpha et X.
Les mesures globales en détection montrent que ce type de matériau pré-
sente des contraintes ainsi que des défauts structuraux tels que des cristaux non
épitaxiés ou des ﬁssures. Ce constat a déjà été fait dans la littérature par l’équipe de
M.Schreck [105]. La qualité cristalline du matériau est conditionnée par la maî-
trise de la croissance du diamant ce qui doit être l’eﬀort principal à entreprendre
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lors de la poursuite de ce sujet de thèse. La méthode de croissance avec azote utilisée
par Anthony Chavanne semble être une bonne voie pour l’épaississement des premiers
microns. Néanmoins, il faudra mettre en place une étude paramétrique pour améliorer les
conditions de croissance scCVD dans Naboo pour obtenir une couche de diamant hétéroé-
pitaxié intrinsèque de haute qualité cristalline et de haute pureté chimique sachant que
nous avons réussi à homogénéiser la présence des domaines sur l’ensemble de l’échantillon
5x5mm2. De plus, une étape supplémentaire devra être développée au LCD pour réussir
à retirer les premiers microns de diamant azoté aﬁn d’utiliser le matériau en tant que
détecteur.
En eﬀet, les cartographies 2D des mesures en micro-faisceau X réalisés au syn-
chrotron Soleil indiquent que les zones en diamant hétéroépitaxié sont homogènes
en courant. De plus, les mesures locales ont permis de mettre en évidence le fort po-
tentiel du diamant hétéroépitaxié pour la détection grâce à des réponses en montée, à la
stabilité du signal et surtout à sa sensibilité très prometteurs. Ici, toutes ces mesures ont
été réalisées sur les premiers microns de la croissance du diamant hétéropitaxié qui ne
sont pas forcément favorables sachant que les premiers stades de croissance correspondent
à la coalescence du diamant et donc à la présence de joints de grains. L’optimisation de
la croissance du matériau qui n’a pas pu être abordée lors de cette thèse laisse penser
que l’on peut améliorer considérablement la qualité cristalline et donc les performances
électriques de ce matériau dans un futur proche.
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L’intérêt d’utiliser le diamant en tant que dosimètre s’est accru en 2010 suite au Prix
PTW Dosimetry de la Société allemande de physique médicale (DGMP). Ce prix a été
décerné au Dr Gregory T. Betsel soulignant la pertinence de ses travaux concernant un
détecteur en diamant CVD pour la dosimétrie clinique. Jusqu’à présent, les détecteurs
de diamant disponibles dans le commerce étaient constitués de diamants naturels. Le
principal inconvénient de ces détecteurs est le nombre très limité de cristaux naturels
disponibles. C’est pour cette raison que le diamant CVD de synthèse devient une alter-
native aux dosimètres de diamants naturels. En août 2013, PTW vient de commercialiser
microDiamond qui est le premier détecteur en diamant CVD disponible sur le marché.
Les caractéristiques décrites sur leur site internet pour ce nouveau dosimètre développé
en laboratoire par une équipe italienne et les résultats de thèse de Fanny Marsolat du
Laboratoire Capteurs Diamant (LCD) qui soutiendra en janvier 2014 démontrent la perti-
nence de ces diamants de synthèse dans le domaine de la radiothérapie conventionnelle et
stéréotaxique par mini-faisceau RX. Néanmoins, ces diamants CVD synthétisés à partir
de diamants HPHT présentent une variabilité en qualité cristalline. Ceci est un verrou
pour le développement de dosimètres reproductibles.
Mon travail de recherche a consisté à étudier la synthèse MPCVD par plasma H2/CH4
de ﬁlms hétéroépitaxiés de diamant de haute qualité cristalline sur substrat d’Ir/SrTiO3 à
partir d’un procédé de nucléation assistée par polarisation permettant une voie de nucléa-
tion caractéristique à l’iridium. En eﬀet, cette méthode BEN (Bias Enhanced Nucleation)
permet d’obtenir une densité de diamant épitaxié de l’ordre de 1011cm−2 supérieure à l’en-
semble des autres hétérosubstrats tels que le silicium et le carbure de silicium (3C-SiC).
De part la technique de fabrication par évaporation de la couche d’iridium, le contrôle de
la qualité cristalline et la reproductibilité d’un tel dépôt permet de solutionner à court
therme la reproductibilité de la synthèse du diamant pour le développement de dosimètres.
◮ A ce travail s’ajoute le lancement d’un projet ANR blanc nommé HI-
RIS (Heteroepitaxial Diamond on Iridium for Dosimetry). Ce projet vise à
poursuivre ces six premières années de recherche concernant le diamant hé-
téroépitaxié. Celui-ci rassemble trois groupes français de la communauté du
diamant (CEA LIST, Gemac, LSPM) ayant des expertises complémentaires
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et le groupe INL qui développe des alternatives au substrat de départ à base
de SrTiO3/Si pour atteindre des surfaces de 20x20mm2.
Le premier objectif de cette thèse a été d’élaborer des couches d’iridium épitaxiées
sur des substrats SrTiO3 (001) de 5x5mm2. Pour cela, un bâti sous vide équipé d’un
canon à électrons a donc été développé et calibré au LCD. Les couches obtenues ont
été ensuite caractérisées par DRX avec la collaboration de l’INL. La qualité structurale
des meilleures couches d’iridium épitaxiées est au niveau de l’état de l’art. Ces ﬁlms ont
des désorientations polaire et azimutale égales à 0,13˚ et 0,16˚ pour une épaisseur de
200nm d’Ir/SrTiO3 obtenues avec un couple température et ﬂux d’iridium de 1010˚ C et
1,5nm/min. Un tel procédé permet de produire 4 échantillons d’Ir/SrTiO3 en un dépôt
de façon reproductible.
◮ À l’ avenir, l’optimisation du dépôt peut être réalisée en ﬁabilisant le
circuit de refroidissement de l’enceinte. Il sera donc judicieux d’investir dans
une enceinte à double parois avec des brides de part et d’autre orientées à
45˚ . Ceci permettra de limiter les pertes thermiques par rayonnement sur les
parois et obtenir des pressions résiduelles très faibles aﬁn éviter les éventuelles
contaminations du ﬁlm par le dégazage des parois à haute température. L’uti-
lisation de brides à 45˚ peut faciliter la mise en place d’un système de mesure
de l’épaisseur du dépôt ﬁable en temps réel. Lors de ma thèse, la solution re-
tenue a été de corréler la variation de température de l’empilement Ir/SrTiO3
au cours du dépôt et le courant du ﬂux d’iridium donné par le contrôleur
du canon à électrons. Je propose donc pour ﬁabiliser cette mesure d’utiliser
le système d’interférométrie laser du réacteur MPCVD DIADEME. Des in-
formations telles que la vitesse de dépôt mais aussi la qualité cristalline de
l’iridium peuvent être extraites au cours du temps grâce à la variation des
interférences comme on peut l’observer lorsque l’on fait croître en contrôlant
sa morphologie un ﬁlm de diamant dans DIADEME.
À partir des substrats d’Ir/SrTiO3, nous avons pu conﬁrmer la formation de domaines
à la surface de nos échantillons. Néanmoins, ce procédé de nucléation mis en place par An-
thony Chavanne n’est pas homogène sur 5x5mm2. Les domaines sont localisés en bordure
de l’échantillon. Le deuxième axe de recherche de cette thèse a donc consisté à optimiser
et ﬁabiliser le réacteur MPCVD DIADEME. Pour cela, la reproductibilité du positionne-
ment en z et dans le plan du réacteur de l’échantillon a été menée en usinant diﬀérents
porte-substrats. À partir de nombreuses observations et de caractérisations de surface par
analyse MEB, nous avons mis en évidence une corrélation entre les zones domaines et
une zone lumineuse du plasma. Une étude de la géométrie du porte-substrat a été réalisée
aﬁn d’homogénéiser cette zone lumineuse à la surface d’Ir/SrTiO3 5x5mm2 permettant
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d’obtenir en moyenne la formation de domaines sur une surface de 16mm2 ayant un taux
de recouvrement en domaines supérieur à 65%. De plus, le procédé de nucléation a pu
être quantiﬁé à partir de six échantillons donnant un pourcentage de reproductibilité égal
à 80%. Cet objectif principal de mon travail de recherche qui a été atteint montre qu’il
est possible de solutionner l’approvisionnement de substrat de façon reproductible à la
diﬀérence des substrats HPHT en vue de la croissance du diamant (point bloquant pour
la dosimètrie). De plus, la surface obtenue est 1,7 fois plus grande que celle d’un diamant
HPHT de 3x3mm2 pouvant réduire les coûts de fabrication mais aussi d’envisager des
tailles supérieures au centimètre carré.
◮ Les 20% restant correspondent à l’obtention de domaines mais de façon
non homogène sur des surfaces inférieures à 11mm2. Ce point peut être ré-
solu en améliorant la découpe des échantillons 5x5mm2 ainsi que la précision
du positionnement de l’échantillon au niveau du porte-substrat du réacteur
MPCVD DIADEME.
Grâce à cette homogénéisation des domaines sur 5x5mm2 d’Ir/SrTiO3, une large étude
a pu être entreprise concernant les mécanismes de formation. Dans un premier temps, nous
nous sommes consacrés à la caractérisation morphologique et chimique de la surface d’iri-
dium après le procédé BEN. Des analyses séquentielles ont été aussi eﬀectuées par MEB
à diﬀérentes tensions d’accélération (0,5kV et 20kV) après le procédé BEN et une courte
croissance montrant que les domaines possèdent des hétérogénéités en contraste associées
à la présence hypothétique de nuclei de diamant par leur forte émission électronique se-
condaire. Néanmoins, ces nuclei ne peuvent être conﬁrmés par analyse chimique après le
procédé BEN car la surface est couverte d’une couche de carbone amorphe comme l’in-
diquent les analyses XPS, nano-Auger et AFM. Ce point montre que les domaines sont
déposés à la surface de l’iridium à la diﬀérence de ceux observés par M.Schreck qui sont
implantés.
Aﬁn de valider cette hypothèse, une gravure contrôlée à l’aide d’un plasma d’hydro-
gène et le suivi séquentiel par analyses XPS de la surface sans remise à l’air ont été
eﬀectués. Ce type d’expérience in situ a permis de retirer totalement cette couche de
carbone amorphe et d’observer la présence des nuclei. La propriété de surface du diamant
combinant l’aﬃnité électronique négative (NEA) de la surface de diamant hydrogéné avec
l’adsorption d’eau appelé a été conﬁrmé par analyses XPS (dopage par transfert). Ce
phénomène est tout aussi réversible comme nous l’avons observé après un recuit à 400˚ C
permettant de retirer l’adsorbat d’eau. De plus, ce recuit a permis aussi de mettre en
évidence un phénomène de ségrégation du carbone après refroidissement de la surface qui
s’était dissous dans les premiers plans de l’iridium lors du procédé BEN. Cette méthode
originale conﬁrme bien la présence de nuclei de diamant stables au sein des domaines
après le procédé BEN de taille nanométrique. Ce résultat est en accord avec ce qui a été
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reporté dans la littérature grâce à des techniques comme celles de l’HREELS et l’XPD
dont cette dernière montre une signature cristalline du diamant à courte distance en épi-
taxie avec l’iridium. Néanmoins, l’équipe de M.Schreck n’a pas réussi à imager ces nuclei
par analyses HRTEM. Ce travail constitue donc la première observation des nuclei par
analyses MEB.
◮ Pour poursuivre la compréhension des mécanismes de formation des
domaines et surtout la formation des nuclei de diamant, il serait intéressant
de réaliser une analyse HRTEM de notre interface. Nous rappelons que nos
domaines sont déposés et non implantés comme l’observe M.Schreck. Cette
diﬀérence notoire additionnée à notre surface homogène en domaine avec un
taux supérieur à 65% peut permettre d’observer ces nuclei et connaître le lien
d’épitaxie avec l’iridium sachant qu’il ne peut y avoir de formation de carbure
d’iridium. Ce type d’analyse n’est pas sans risque car l’énergie du faisceau
TEM peut graphitiser instantanément ces nuclei lors de l’analyse empêchant
donc leur détection. M.Sennour de Mine ParisTech possède une expertise
dans le domaine de l’imagerie HRTEM des matériaux carbonés avec qui le
LCD a déjà collaboré pour l’observation de nanoparticules de diamant. Celui-
ci pourrait donc essayer de localiser ces nuclei ainsi que le carbone ségrégé
dans la matrice de l’iridium. Néanmoins, la mise en place d’une telle analyse
demande de maîtriser la partie préparation de l’échantillon (coupe transverse
et amincissement de l’échantillon).
Toujours dans la partie compréhension des mécanismes et grâce à la reproductibilité
du MPCVD DIADEME, une étude quantitative de l’évolution temporelle des domaines a
été menée grâce au traitement et analyse d’un grand nombre d’images MEB à diﬀérents
temps de BEN. Cette étude statistique permet d’extraire diﬀérentes informations telles
que la densité des domaines non coalescés, le pourcentage de couverture des domaines à
la surface de l’iridium mais aussi des caractéristiques du domaine individuel (taille, forme
et orientation).
À partir de toutes ces données et d’un modèle, nous avons pu déduire l’évolution de
la densité des domaines au cours du temps et montrer qu’ainsi la vitesse de formation des
domaines n’est pas linéaire. En eﬀet, une première phase correspondant à une formation
lente des domaines probablement dû à la modiﬁcation de la surface de l’iridium et qui
permet d’atteindre ensuite un état de surface favorable à la formation des domaines de
façon exponentielle (deuxième phase). Cette étude montre par ailleurs que les domaines se
forment et croissent au cours du temps de BEN tout en se multipliant. La reproductibilité
du système MPCVD DIADEME et l’utilisation de ce modèle permet d’être sensible à
la moindre variation des paramètres expérimentaux. Ceci a permis de constater que la




Par cette même étude, un deuxième résultat surprenant montre que la forme des
domaines supposait circulaire dans notre modèle évolue au cours du temps de BEN et
semble suivre des orientations préférentielles. Au cours de leur expansion 2D, le paramètres
de forme montre que les domaines s’allongent pour tendre vers une forme elliptique. De
plus, l’orientation des domaines caractérisés par l’axe le plus grand de l’objet (direction
de propagation supposée) se produit à 45˚ des directions [100] du substrat d’iridium.
Ceci montre que les domaines sont inﬂuencés par des directions préférentielles induites
par la maille de l’iridium correspondant aux directions [110]. Ce résultat est d’autant
plus marquant que ces directions de propagation correspondent à celle de l’épitaxie du
diamant après une étape de croissance CVD.
Enﬁn, nous avons constaté que la forme des domaines est aussi dépendante de la
rugosiﬁcation de l’iridium c’est-à-dire de la présence des sillons qui eux aussi peuvent avoir
des orientations préférentielles induites par les paramètres plasma. Lorsque ces sillons sont
en grand nombre à la surface de l’iridium, les domaines tendent vers une forme fractale qui
a déjà été observée mais non discutée dans la littérature. Ici, nous pensons que les sillons
favorisent l’expansion des domaines en diminuant l’énergie de surface et agissent comme
des canaux pour faciliter les nucléations des nuclei de diamant. Ce type d’hypothèse est
équivalent à celle proposée par Kawarada pour un autre hétérosubstrat qui est le carbure
de silicium.
◮ Aﬁn de conﬁrmer le rôle des sillons dans la propagation des domaines
sous forme fractale, il serait intéressant de reproduire une étude statistique
équivalente sachant que nos conditions plasma actuelles permettent d’obtenir
ce type d’expansion des domaines. En eﬀet, suite à la ﬁabilisation du procédé
BEN, la température de surface de l’iridium durant le BEN est supérieure à
celle que l’on a obtenue lors la quantiﬁcation des domaines au cours du temps.
Ceci soulève une nouvelle fois l’importance d’un paramètre qui est celui de la
température. Ici, la température est imposée par le couple puissance/pression
du plasma.
À l’avenir comme le mentionnait Anthony Chavanne dans sa thèse, la
mise en place d’un porte-substrat régulé en température permettrait d’étudier
directement l’inﬂuence de la température sur le mécanisme de formation des
domaines sans changer la composition en espèces réactives présentes dans la
phase gaz imposé par le couple puissance/pression. Ceci peut être un moyen
de réduire le temps de BEN (en moyenne 40 minutes) et de gagner en taux
de recouvrement des domaines à la surface de l’iridium.
En ce qui concerne, le nouveau matériau poreux (mousse) qui a été longuement carac-
térisé et pouvant être synthétisé à partir d’une surface d’iridium ou d’un ﬁlm de diamant
polycristallin par polarisation semble posséder une très grande surface développée à base
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de nanoparticules de diamant de 2-6nm. Les mesures de propriétés d’émission de champ
ont montré que le phénomène d’hydrogénation de surface n’entraîne pas de gain com-
paré à n’importe quel autre matériau. Ces faibles valeurs d’émission 0.13mA/cm2 pour
53V/µm peuvent provenir aussi du fait que cette mousse est principalement composée de
diamant qui rend le matériau isolant.
◮ A l’avenir, il serait intéressant de pouvoir mettre en place ce type
de croissance par polarisation au sein d’un réacteur de croissance diamant
fortement dopé. En eﬀet, la très grande surface développée ainsi que le dopage
du diamant peuvent apporter des résultats intéressants dans le domaine de
l’électrochimie.
Enﬁn, le but ﬁnal de la thèse a consisté à mettre en place des solutions de croissance
CVD pour l’obtention d’un ﬁlm autosupporté d’environ 100µm en vue de l’application
dosimétrie. Un point particulier de mon travail à la diﬀérence de celui d’Anthony Cha-
vanne est que toutes nos croissances ont été réalisées sans ajout intensionnel d’azote
dans la phase. Cette impureté chimique est néfaste pour les tester en détection car les
atomes d’azote agissent comme des pièges pour les porteurs (électron-trou) au sein du
matériau diamant. Deux étapes de croissance CVD ont été utilisées correspondant à : la
réalisation de ﬁlms de diamant dans DIADEME quasi coalescés de 50-60nm d’épaisseur
correspondant à un taux de recouvrement du diamant hétéroépitaxié supérieur à 75%
nommé template et la reprise de croissance longue dans un nouveau réacteur MPCVD
Naboo déjà utilisé pour la synthèse de diamant scCVD à partir de HPHT au LCD. Après
avoir résolu les problèmes de contrainte entrainant la délamination des ﬁlms de diamant
lors de la croissance CVD et de l’étape de refroidissement, trois premiers ﬁlms auto-
supportés de damant hétéroépitaxié ont été obtenus. Après retrait par attaque acide du
substrat SrTiO3, ces ﬁlms ont été caractérisés morphologiquement, structuralement et
chimiquement.
Une nouvelle méthode d’analyse MEB a été développée couplant une courte crois-
sance dopée et hydrogénée de la surface du diamant hétéroépitaxié Celle-ci permet à 2kV
d’observer la topographie de surface (hillocks, cristaux non épitaxiés) et à 20kV, le ré-
seau de défauts dans le ﬁlm de diamant (dislocations, joints de grains). L’anlyse DRX
permet de quantiﬁer les désorientations polaire et azimutale qui sont pour le meilleur des
trois échantillons de l’ordre du degré (0,95˚ et 1,9˚ ). Ces résultats indiquent que les condi-
tions de croissance CVD ne sont pas optimisés pour obtenir une bonne qualité cristalline.
Néanmoins, nos ﬁlms de diamant exempts d’azote ont pu être utilisés en détection sous
irradiation alpha et X. A partir des premières mesures de courant induit, nous avons pu
surtout à l’aide du faisceau X corréler les diﬀérents types de réponse en courant tels que le
phénomène de pompage ou d’over shoot à la présence de défauts profonds et peu profonds
au sein de la bande interdite du diamant. Ceci conﬁrme que la réponse sous irradiation
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est directement inﬂuencée par la qualité cristalline du matériau diamant. Pour terminer,
une campagne de mesures au synchrotron Soleil dont les traitements sont en cours permet
de cartographier et localiser ces zones de défauts par chute du courant avec les analyses
MEB et Raman.
◮ Pour améliorer la qualité cristalline du ﬁlm de diamant hétéroépitaxié
en vue de la dosimétrie, l’ensemble des compétences de chaque laboratoire
présent dans le projet HIRIS vont permettre contrôler chaque étape du pro-
cédé pouvant être critique pour la réalisation de ﬁlm de haute qualité. Les
trois axes de recherche possibles sont :
– L’abaissement des contraintes dû au substrat de départ. L’optimisation
des conditions de dépôt pour la réduction de la désorientation des ﬁlms
d’iridium ainsi qu’une éventuelle étape de préparation de la surface de
SrTiO3 avant dépôt sont envisageables (attaque chimique + ozonation,
Kawasaki et al. [132]). Mais aussi, l’utilisation de substrats multicouches
de type SrTiO3/Si développé par l’INL est une des voies choisies pour le
projet HIRIS permettant de réduire le coeﬃcient de dilatation thermique
et envisager d’aller vers de larges surfaces de quelques cm2.
– Le contrôle de la formation des domaines. Diﬀérentes études peuvent
être menées telles que la quantiﬁcation de la qualité cristalline des nuclei
de diamant présents à la surface par analyse XPD. De plus, l’étude de
la qualité cristalline du diamant après croissance en fonction du taux de
recouvrement des domaines, de la densité des sillons par analyses DRX
et Raman.
– Les conditions de croissance CVD. Pour cela, la méthode ELO (méthodes
A.Sawabe) et l’utilisation de substrats oﬀ-axis (méthodes M.Schreck)
peuvent être plus favorables. Néanmoins, si l’on utilise l’ajout d’azote,
une reprise intrinsèque est nécessaire ainsi que la mise en place d’une
étape permettant de récupérer cette couche du diamant en vue de l’ap-
plication dosimétrie (ex. découpe laser).
Durant ce travail de thèse, j’ai donc montré la possibilité de fabriquer et de caractériser
un premier détecteur à base de diamant hétéroépitaxié au LCD pouvant solutionner la
reproductibilité de la synthèse du diamant pour le développement de dosimètre. A moyens
termes, je conseillerai de poursuivre l’optimisation de la croissance scCVD à partir du
réacteur Naboo par une étude paramétrique sur des ﬁlms polycristallins comme déjà
entrepris dans le chapitre 5. L’homogénéité de la température de surface ainsi que la
planéarité de l’échantillon sur le porte substrat semblent être des points importants pour
éviter l’apparition de points chauds et donc de cristaux non épitaxiés. Grâce à la caméra
thermique et l’usinage de porte-substrats spéciﬁques, ces objectifs peuvent être atteints.
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Aﬁn de minimiser la création de défauts tels que des dislocations lors des reprises
de croissances successives, j’éviterai l’étape de croissance du template et commencerai
directement dans Naboo aﬁn d’obtenir un ﬁlm de diamant le plus épais possible. Néan-
moins, une contrainte majeure va apparaître avec l’épaisseur qui est la délamination du
ﬁlm hétéroépitaxié.
Enﬁn, je mettrai en place une méthode d’analyse déjà mentionnée dans le manuscrit
correspondant à des mesures de thermoluminescence pour déterminer la présence des ni-
veaux de pièges ainsi que l’inﬂuence de chaque type de défauts. Cette analyse permettrait




MEB : Microscope Électronique à
Balayage
A.1 Principe de Fonctionnement
L’image MEB résulte de l’interaction d’une sonde (faisceau d’électrons) balayant la
surface de l’échantillon et d’un détecteur récupèrant de manière synchrone un signal
induit par cette sonde pour en former une image (cartographie de l’intensité de ce signal).
Le MEB est constitué d’une source d’électrons qu’un jeu de lentilles « condenseur »
focalise sur un diaphragme. Une deuxième lentille « objectif » refocalise ce faisceau sur
l’échantillon en un spot très ﬁn (<15 à 200 Å). Des bobines de déﬂexion permettent de
déplacer le faisceau et donc de balayer l’échantillon. Sous l’impact du faisceau d’électrons,
il y a essentiellement :
– rétrodiﬀusion d’électrons du faisceau incident avec plus ou moins de perte d’énergie ;
– émission d’électrons secondaires de faible énergie (0-30eV), provenant des couches
externes des atomes de l’échantillon ;
– émission de rayons X, concurrentiellement avec les électrons Auger ;
– émission de photons UV-visible,
– écoulement d’un courant vers la masse.
Tous ces signaux peuvent servir à former une image. Le détecteur de base du MEB
(E.T. : Everhart-Thornley) récupère un mélange en proportion variable d’électrons se-
condaires et d’électrons rétrodiﬀusés, proportion dépendant de l’énergie primaire, de la
distance échantillon-objectif, de l’angle d’incidence du faisceau primaire du faisceau d’élec-
trons, du matériau observé. D’autres détecteurs permettent de discriminer les électrons
secondaires des électrons rétrodiﬀusés.
Au LCD, la source d’électrons du MEB Supra 40 Zeiss fonctionne suivant le principe
du canon à émission de champ utilisant une cathode métallique en forme de pointe très
ﬁne. Par application d’une tension de l’ordre de 2000 à 7000 volts entre la pointe et
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l’anode, on produit ainsi, par « eﬀet de pointe », un champ électrique très intense, de
l’ordre de 107V.cm−1, à l’extrémité de la cathode. Les électrons sont alors extraits de la
pointe par eﬀet tunnel. Notre type de canon à émission de champ (FEG, Field Emission
Gun) est assisté thermiquement. La pointe est alors portée à une température typique de
1800K.
Ce canon permet de mieux maîtriser la stabilité de l’émission. Le courant disponible
est également plus élevé de l’ordre de 100nA par rapport aux autres canons de type
thermoionique (ﬁlament tungstène et pointes LaB6).
Figure A.1 – Illustration des détecteurs Everhart-Thornley (E.T.) et in-Lens du MEB Zeiss Supra
40 [219].
Le contraste (i.e. la variation locale de l’émission électronique) de l’image provient
d’eﬀets topographiques, chimiques et structuraux, régissant la rétrodiﬀusion et l’émission
secondaire. L’image en électrons secondaires se caractérise par une très bonne déﬁnition,
jusqu’à des grandissements compris entre x20000 et x50000 en conventionnel, jusqu’à
>500000 en haute résolution, avec des résolutions latérales limites de 10 à 200Å, suivant
l’échantillon, l’appareil et les paramètres d’observation. Un montage du détecteur dans la
lentille objectif (dit « in-Lens » ou « TTL ») permet d’éliminer la plus grande part des
rétrodiﬀusés, et d’obtenir une image mieux déﬁnie de la surface, particulièrement à basse
énergie primaire (cf. Figure A.1). Ce type de détecteur est présent au sein du MEB Supra
40 Zeiss au LCD.
Comme l’indique la Figure A.2, plus la tension d’accélération des électrons primaires
est grande et plus le volume concerné par l’interaction électrons/matière (« poire d’inter-
action ») grossit entraînant une augmentation du signal détecté associé à plus d’électrons
provenant de l’échantillon sous forme rétrodifussés, secondaires, etc...
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Figure A.2 – Simulations de Monte-Carlo des trajectoires des électrons dans une matrice de Fe à (a)
10 keV et (b) 20 keV [220].
A.2 Basse tension d’accélération permettant l’ana-
lyse de l’extrême surface
Cette étude complémentaire permet de mieux comprendre pourquoi à basse tension
d’accélération il est possible de sonder l’extrême surface et de mettre en évidence les
nuclei de diamant au sein des domaines après l’étape de BEN par simple analyse MEB
(cf. § 3.1.1). Ici, j’ai réalisé un empilement correspondant à un dépôt PVD d’iridium
à la surface d’un substrat de silicium. À la surface de l’iridium, des nanodiamants ont
été déposés puis recouverts d’un dépôt de DLC ayant des épaisseurs diﬀérentes comme
l’indique la Figure A.3. Ce type d’empilement peut être associé à des domaines en terme :
– d’épaisseur de DLC, couche équivalent au carbone amorphe des domaines
– de taille des nanodiamants, cristaux équivalents aux nuclei de diamant.
Figure A.3 – Schéma de l’empilement d’une couche d’iridium déposée sur silicium avec à sa surface
des nanodiamants couverts de DLC.
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La Figure A.4 correspond aux diﬀérentes images MEB de la surface de l’empilement
pour diﬀérentes épaisseurs de DLC (1/3/6/9nm) analysées à diﬀérentes tensions d’accé-
lérations (0,5/2/20keV) et à luminosité et contraste constants. On observe :
– A haute énergie (20keV), le rendement d’émission secondaire diminue fortement, le
maximun de rendement étant, tout matériaux confondus, pour une énergie primaire
entre 1 et 3keV. Ce qui fait que globalement, c’est à 2keV que le contraste est le
meilleur ainsi que la netteté pour l’observation de cet échantillon.
– Avec l’énergie qui augmente, la poire d’interaction augmente en profondeur (cf.
commentaire ci-dessus) et comme on est en présence d’un matériau lourd (ZIr=77),
s’élargit notablement, ce qui fait qu’à 20keV on perd en contraste et en déﬁnition.
Les électrons secondaires sont bien émis dans tout le volume irradié, mais ne sortent
que d’une profondeur de quelques nm (2-5nm selon Goldstein et al. [220]). Pour
le faisceau à son point d’impact, les électrons sortent d’une surface tout autour,
émis par les rétrodiﬀusés, en plus du point d’impact. On perd en contraste et en
déﬁnition même si l’on utilise un détecteur in-Lens.
– Le ﬁlm de carbone amorphe épouse la morphologie de la surface. On a donc en
surface un relief qui rend compte de la présence ou non des nanodiamants.
– Le diamant a un rendement d’émission secondaire qui peut aller jusqu’à 90, alors
que du carbone amorphe est dans des valeur de ≈ 0,3 [141]. Là où il y a des
diamants, on aura statistiquement et malgré l’épaisseur (pour le DLC de 6 et 9nm
en particulier) un signal d’émission secondaire plus important.
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Figure A.4 – Images MEB de la surface de l’empilement pour diﬀérentes épaisseurs de DLC
(1/3/6/9nm) analysées à diﬀérentes tensions d’accélérations (0,5/2/20keV).
C’est l’image MEB réalisée à 2keV pour une épaisseur de DLC de 3nm qui a le meilleur
compromis netteté/contraste, ce qui doit correspondre à peu près à des conditions opti-
males d’excitation et de détection pour pouvoir sonder les nanodiamants. Dans le chapitre
3 § 3.1.1, c’est à 0,5keV que l’on arrive à imager des hétérogénéités en contraste au sein
des domaines après l’étape de BEN. Ce type d’analyse favorisé par le détecteur in-Lens
présent au sein du MEB du LCD permet d’imager pour la première fois les nuclei de
diamant après l’étape de BEN [128].
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Annexe B
ImageJ : Traitement et analyse
d’image
ImageJ est un logiciel multi-plateforme et open source de traitement et d’analyse
d’images développé par le National Institute of Health. Il est écrit en Java et permet l’ajout
de nouvelles fonctionnalités via des plugins et macros. Ce type de logiciel a été utilisé de
nombreuses fois lors de la thèse. Ici, le but était d’améliorer le contraste des images MEB
avant présentations, de mettre en évidence des détails à la surface des échantillons, et faire
des analyses quantitatives. Trois liens internet utiles pour télécharger ImageJ, obtenir des
plugins et un tutorial pour apprendre la base du traitement d’images se trouvent ci-
dessous :
– Site internet ImageJ : http ://rsbweb.nih.gov/ij/
– Base de donnée pour plugins ImageJ : http ://imagejdocu.tudor.lu/
– Cours d’ImageJ : http ://gabriellapointe.ca/imagej/
Une image est une répartition d’intensités lumineuses dans un plan, donc un signal à
deux dimensions. Elle peut être continue ( représentée par une fonction f(x,y) continue)
ou discrète, c’est alors un tableau ou une matrice de nombres : c’est le cas des images
numériques traitées par ordinateur. Une image numérique est représentée par une matrice
rectangulaire dont les éléments correspondent à la valeur de la couleur de chaque pixel.
Dans le cas des images en noir et blanc, cette valeur est alors l’intensité lumineuse des
pixels.
Les parties suivantes correspondent à la description des principaux outils utilisés lors
de mon travail de recherche. Avant tout traitement, les images ont été chargées en 8 bits.
Le codage d’une image en 8 bits permet d’attribuer 256 valeurs (niveaux de gris) pour
chaque canal RVB (rouge, vert, bleu).
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B.1 Contraste et luminosité
En imagerie numérique, l’histogramme représente la distribution des intensités (ou des
couleurs) de l’image (cf. fenêtre présente sur la Figure B.1). Une des premières fonctions
disponible avec ImageJ correspond à l’ajustement du contraste et de la luminosité de
l’image. Un exemple est donné par la Figure B.1. Les curseurs de la fenêtre permettent
d’ajuster la valeur maximum et minimum des pixels et de modiﬁer la luminosité et le
contraste d’une image. Ces réglages ne modiﬁent pas la valeur des pixels (leur intensité).
Figure B.1 – Ajustement du contraste et de la luminosité à partir de l’histogramme d’une image.
B.2 Filtres
Lors de l’acquisition d’une image, des variations aléatoires de l’intensité des pixels sont
observables. Certaines de ces variations indésirables comme :
– Salt/pepper : Pixel noir dans une zone claire et blanc dans une zone sombre. Souvent
causé par un pixel défecteux de la caméra.
– Gaussien : Variation avec une distribution gaussienne, indépendante de l’intensité
des pixels. Ceci augmente généralement en fonction du voltage appliqué au détec-
teur.
Aﬁn de supprimer ces défauts sur une image, des ﬁltres pré-existants peuvent être
utilisés.
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Correction du bruit
La Figure B.2 indique l’inﬂuence de chaque ﬁltre d’ImageJ à partir d’une image brute.
Figure B.2 – Correction du bruit d’une image à partir diﬀérents ﬁltres.
FFT : transformée de Fourier
Le but de l’utilisation de la transformée de Fourier est de mettre en évidence les
caractéristiques fréquentielles d’une image. Une image est composée de deux types de
fréquences :
– basse fréquence = bruit de fond sur l’image
– haute fréquence = répétition d’un même défaut
La Figure B.3 montre un exemple de défauts répétitifs associés à des stries provenant
d’un problème lors de l’acquisition du signal de l’image. Pour retirer ces stries, ImageJ
permet de construire l’image FFT de l’image brute. Les défauts répétitifs correspondant à
des spots lumineux sont ensuite masqués par des encadrés noirs. Enﬁn, ImageJ reconstruit
l’image traitée en réalisant une transformée de Fourier inverse de l’image avec les encadrés
pour obtenir une image sans défaut.
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Figure B.3 – Traitement FFT de l’image aﬁn de retirer les abérations (ex. stries).
Ce type de traitement a été utilisé lors des analyses des images TEM du matériau
mousse de diamant pour mettre en évidence les phases sp2 et sp3 (cf. Chapitre 4 § 4.3.2.2).
Filtre passe-bande
Toujours en utilisant l’image en fréquence, un ﬁltre dit passe-bande peut être souvent
utilisé en première approche pour améliorer l’image. Comme l’indique la Figure B.4,
ce ﬁltre permet de garder un domaine spectral spéciﬁque en combinant « Filter large
structures » équivalent à un ﬁltre passe-haut (les contours ressortent) et « Filter small
structures » équivalent à un ﬁltre passe-bas (l’image devient ﬂoue).
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Figure B.4 – Filtre passe-bande permettant de retirer les pixels poivre/sel pour améliorant le
contraste de l’image.
Ce type de traitement a été utilisé aﬁn d’observer plus facilement la présence de
dislocations et de joints de grains sur les images MEB de la surface de diamant dopé bore
et hydrogénée (cf. Chapitre 5 § 5.2.2.1).
B.3 Seuillage et quantiﬁcation
Le logiciel ImageJ ne permet pas seulement de traiter des images mais aussi de les
analyser. En eﬀet, certains modes sont utiles pour quantiﬁer les objets présents sur une
image. Pour cela, la Figure B.5 résume les diﬀérentes étapes correspondant au seuillage
de l’image aﬁn d’obtenir une image binarisée. Cette image en noir et blanc est beaucoup
plus simple pour compter, mesurer et extraire des informations d’une image.
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Figure B.5 – Etapes permettant de quantiﬁer le nombre et certaines caractéristiques des objets sur
une image (aire/forme/etc).
Ce type de traitement a été utilisé aﬁn de quantiﬁer l’évolution temporelle des do-
maines à la surface de l’iridium durant l’étape de BEN (cf. Chapitre 4 Figure 4.7).
Ci-dessous, le détail succinct de la macro utilisée pour automatiser le traitement des
images MEB aﬁn de quantiﬁer les domaines non coalescés à la surface de l’iridium :
– stack (traitement de 200 images) > conversion 8bit
– shanbhag threshold
– ﬁll holes > dilate > ﬁll holes > normal threshold
– analyse particule (0-Inﬁnity pixel2) + Mask (Exclude on edgse)
– invert LUT > Binary close > ﬁll holes
– analyse particule (50-Inﬁnity pixel2) + Mask (Exclude on edgse)
– invert LUT > dilate > ﬁll holes
– analyse particule (0-5x108 pixel2) + Mask (Exclude on edgse)
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Annexe C
Méthodes d’analyse de la chimie de
surface du carbone hybridé sp2 et sp3
C.1 XPS : spectroscopie des photoélectrons
C.1.1 Principe de Fonctionnement
En irradiant la surface avec des photons d’énergie connue, des photoélectrons vont être
émis, ayant une énergie cinétique Ec caractéristique du niveau électronique de l’atome
sondé (cf. Figure C.1). En XPS, l’énergie des photons incidents est choisie pour exciter
les électrons de coeurs des atomes sondés. Plus précisément, l’énergie cinétique Ec des
électrons analysés est déﬁnie par la relation (C.1) :
Ec = hν − El − φ (C.1)
Où h est la constante de Planck (6,626x10−34J.s), ν la fréquence du photon et φ le
travail de sortie du matériau sondé. Dans notre cas, le travail de sortie est de l’ordre de
4,9eV en prenant comme référence un diamant hydrogéné, ce qui est similaire à l’or [221].
C’est pourquoi notre appareillage est calibré avec une référence d’or, par rapport au pic
4f7/2 situé à une énergie de liaison El de 84,0eV [222]. L’énergie de liaison des atomes
sondés est alors estimée en mesurant l’énergie cinétique des photoélectrons générés par
une source monochromatique de photons d’énergie connue, ici une anode d’aluminium
Kα (hν = 1486, 6eV ). D’après cette relation, l’émission d’un photoélectron est seulement
possible lorsque l’énergie du photon incident est plus importante que l’énergie de liaison
des électrons sondés.
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L’énergie de liaison des photoélectrons dépend du niveau électronique de l’atome
sondé, mais aussi de son environnement chimique, ce qui rend l’XPS très sensible à la
chimie de surface des matériaux analysés. De plus, lors de leur sortie du matériau, les
électrons sont sujets à des collisions inélastiques avec les électrons environnants ce qui
peut induire une diminution de leur énergie cinétique. Ces pertes induisent la présence
d’un fond inélastique sur les spectres XPS obtenus, qui augmente pour de faibles énergies
cinétiques.
Figure C.1 – Principe de fonctionnement de l’XPS. Absorption d’un photon (a) et émission d’un
photoélectron (b).
Expérimentalement, les photons sont générés par le bombardement électronique d’une
anode d’aluminium et passent dans un monochromateur avant d’atteindre l’échantillon.
Les photoélectrons émis de la surface de l’échantillon sont tout d’abord focalisés grâce à
des lentilles collectrices vers un analyseur hémisphérique concentrique, qui va permettre
d’isoler les électrons en fonction de leur énergie cinétique. Pour cela, deux électrodes hé-
misphériques avec une diﬀérence de potentiel variable vont permettre de ne garder que les
électrons dans une certaine gamme d’énergie, centrée sur l’énergie de passage. Le signal
de ces électrons est ensuite ampliﬁé d’un facteur 107 à 108 grâce à des multiplicateurs
d’électrons, avant d’être transmis à l’interface utilisateur. Le dispositif utilisé au labora-
toire est présenté sur la Figure C.2. Celui-ci possède une résolution absolue en énergie de
0,6eV et la taille de sonde est de 600µm de diamètre.
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Figure C.2 – Appareillage XPS utilisé pour caractériser la chimie de surface.
Figure C.3 – Spectre XPS C1s d’un diamant polycristallin hydrogéné de référence.
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Référence carbone hybridé sp3
Le spectre XPS de référence du niveau de coeur du carbone C1s d’un échantillon
de diamant polycristallin hydrogéné est présenté sur la Figure C.3. Il s’agit d’un pic
symétrique situé à une énergie de liaison de 285,0eV pour une largeur à mi-hauteur de
0,8eV. Ce spectre constitue la référence diamant utilisée dans cette thèse.
Référence carbone hybridé sp2
Le spectre XPS C1s d’un échantillon de HOPG est présenté sur la Figure C.4. Ce
spectre est constitué d’un pic situé à une énergie de 284,1eV ayant une largeur à mi-
hauteur de 0,8eV. Contrairement au cas du diamant de référence, une asymétrie marquée
du pic est observée.
Figure C.4 – Spectre XPS C1s d’un échantillon HOPG référence.
Pour l’ensemble des études menées durant ce travail de recherche, chaque spectre XPS
a été recalé en énergie par rapport à la référence d’or (+0,4eV) et le déplacement du pic
C1s a été normalisé par rapport au doublet Ir4f situé aux énergies de liaisons 60,5 et
63,5eV [159].
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C.1.2 Spectres XPS globaux du séquentiel gravure par plasma
H2
Cette partie est un complément de l’étude permettant de mettre en évidence la pré-
sence de nuclei de diamant après l’étape de BEN grâce à l’utilisation des propriétés de
l’hydrogène atomique produit lors d’un plasma H2. La Figure C.5 correspond au spectre
global de la surface de l’échantillon Ir/SrTiO3 analysée par XPS après l’étape de BEN
ayant été exposé à l’air. Ce spectre XPS montre la présence des éléments suivants iridium,
carbone et oxygène.
Figure C.5 – Spectre XPS global après étape de BEN.
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La Figure C.6 rassemble l’ensemble des spectres XPS globaux correspondant à diﬀé-
rentes étapes de gravure par plasma H2, d’exposition à l’air et de recuit lors de l’étude de
la partie § 3.4.2.
Figure C.6 – Spectres XPS globaux du séquentiel gravure par plasma H2 pour la mise en évidence
des nuclei de diamant.
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C.2 AES : spectroscopie des électrons Auger
C.2.1 Principe de Fonctionnement
L’émission d’électrons Auger résulte d’un phénomène de désexcitation électronique
après excitation sous irradiation par un faisceau de photons ou d’électrons de haute éner-
gie. L’irradiation induit d’abord l’éjection d’un électron de coeur. La place vacante formée
peut être remplacée par un électron venant d’une couche d’énergie supérieure, ce qui induit
un dégagement d’énergie. Cette énergie est alors absorbée par un électron d’une couche
électronique supérieure, qui sera à son tour éjecté de l’atome. C’est cet électron que l’on
appelle électron Auger. Ce mécanisme est résumé sur la Figure C.7. Un bilan énergétique
à partir de l’équation (C.2) permet de calculer l’énergie cinétique de cet électron Auger
ne dépendant que des niveuax électroniques de l’atome sondé :
Ec(KL1L2;3) = El(K) − E1(L1) − El(L2;3) (C.2)
Où K, L1 et L2;3 sont les premières couches électroniques de l’atome sondé.
Figure C.7 – Principe de fonctionnement de l’émission d’électrons Auger.
Comme décrit dans le chapitre 3, le système d’analyse nano-AES du CEFS2 de Ver-
sailles utilisé lors de cette thèse est un JEOL 9500F Jamp, qui est une nouvelle génération
de Auger nanosonde. Les conditions optimisées suivantes ont été employées : tension d’ac-
célération de 10kV, courant de faisceau de 5nA (résolution latérale équivalente à une taille
de spot de <15nm), et l’inclinaison de 40˚ . La résolution en énergie était dE/E=0,5% à
2000eV. Les cartographies nano-AES ont été acquises avec un temps de séjour de 50ms
et un pas en énergie de 0,25eV.
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C.2.2 Validation de la phase sp3 après 5 minutes de croissance
La Figure C.8 représente la cartographie nano-AES de la surface de l’échantillon étudié
lors de la partie § 3.1.1 du chapitre 3. Cette cartographie valide la présence du diamant
dans les zones domaines après une courte croissance de 5 minutes.
Figure C.8 – Nano-Auger après 5 min de croissance (a) image MEB, (b) cartographie chimique du
signal C*/Ir avec C* correspondant au diamant et (c) les spectres Auger de références du diamant




L’ellipsométrie est une technique qui permet la caractérisation optique de ﬁlms ul-
traminces (très sensible pour des épaisseurs <10nm). Cette technique est basée sur le
changement de polarisation de la lumière par réﬂexion sur la surface de l’échantillon. Le
principe de l’ellipsométrie est déﬁni par le schéma de la Figure D.1.
Figure D.1 – Principe physique de l’ellipsométrie. Esi : composante perpendiculaire au plan
d’incidence de l’onde incidente, Epi : composante parallèle au plan d’incidence de l’onde incidente, Epr :
composante parallèle au plan d’incidence de l’onde réﬂéchie, Esr : composante perpendiculaire au plan
d’incidence de l’onde réﬂéchie.
Du schéma de la Figure D.1, nous déﬁnissons deux coeﬃcients de réﬂexion :
– Le coeﬃcient de réﬂexion de l’échantillon pour une polarisation perpendiculaire au
plan d’incidence : Rs = Esr/Esi.
– Le coeﬃcient de réﬂexion de l’échantillon pour une polarisation parallèle au plan
d’incidence : Rp = Epr/Epi.
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Pour une onde incidente polarisée rectilignement, après réﬂexion la vibration est el-
liptique. Le changement de polarisation, qui résulte de la diﬀérence de comportement en
amplitude et en phase des ondes p et s, peut être caractérisé par la réﬂectance complexe





avec tan(ψ) = |Rp|
|Rs|
où ∆ est la diﬀérence de phase introduite par la réﬂexion.
La méthodologie de mesure par ellipsomètre UVISEL NIR/FUV/ER présent au LCD
est la suivante. Dans un premier temps, la mesure expérimentale des échantillons nous
permet l’obtention des angles ellipsométriques ψ et ∆. Dans un second temps, la création
d’un modèle permet d’obtenir ces mêmes angles ellipsométriques, mais de façon théorique,
aﬁn de les comparer à l’expérience. Enﬁn, un algorithme mathématique permet d’ajuster
les composants du modèle pour représenter au mieux les évolutions des angles ellipsomé-
trique expérimentaux. La création d’un modèle ellipsométrique est la pierre angulaire de la
mesure par ellipsomètre. Une fonction mathématique décrivant l’évolution des paramètres
optique n et k (coeﬁcient d’extinction) en fonction de la longueur d’onde est utilisée. Par
exemple, le modèle utilisé durant la thèse correspond à un empilement d’iridium sur un
substrat de SiO2/Si décrit dans le chapitre 2 § 2.1.1.2 (logiciel DeltaPsi2).
Dans notre cas, les angles ellipsométriques mesurés sont Is et Ic dont le lien mathéma-
tique avec ψ et ∆ est donné par les équations (D.2) et (D.3) :
Is = ±sin2ψsin∆ (D.2)
Ic = ±sin2ψcos∆ (D.3)
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Cette thèse vise à maitriser la synthèse MPCVD de ﬁlms hétéroépitaxiés de diamant de haute
qualité cristalline sur substrat d’iridium pour la réalisation de dosimètres en radiothérapie. Cet ob-
jectif nous a conduits à élaborer la couche d’iridium épitaxiée sur des substrats SrtiO3 (001). Un bâti
sous vide équipé d’un canon à électrons a donc été développé et calibré. Les couches obtenues ont été
caractérisées par DRX et présentent une qualité structurale équivalente à l’état de l’art. Le procédé
de nucléation (BEN) - MPCVD induit sur la surface de l’iridium des « domaines » spéciﬁques à la
nucléation du diamant sur iridium. Un travail important a été mené sur l’optimisation du (BEN) -
MPCVD de façon à obtenir un procédé ﬁable et reproductible pour obtenir des « domaines » homo-
gènes sur une surface de 5x5mm2 d’Ir/SrtiO3. Des études de caractérisation de surface (MEB, XPS,
AES) des « domaines » nous ont permis de dresser leur carte d’identité chimique et morphologique.
Nous démontrons ainsi qu’ils contiennent des nuclei de diamant. De plus, la propagation de ces «
domaines » semble suivre des directions préférentielles [110] induites par l’épitaxie de l’iridium au
cours du temps durant l’étape de (BEN)-MPCVD. A partir de ces résultats, des ﬁlms de diamant
hétéroépitaxiés autosupportés de 100µm ont été élaborés. La corrélation entre la qualité cristalline
du diamant hétéroépitaxié et sa réponse en détection a été menée avec l’équipe dosimétrie du LCD.
Des inhomogénéités de la structure cristalline due à la présence de défauts structuraux ont été mises
en évidence. Aﬁn d’étudier localement ces échantillons, une campagne de mesure par microfaisceau
X a été réalisée sur la ligne Diﬀabs du Synchrotron Soleil. L’assemblage des diﬀérentes connaissances
acquises lors de cette thèse a permis de fabriquer et de caractériser un premier détecteur à base de
diamant hétéroépitaxié au LCD.
Mots clefs : Diamant, Hétéroépitaxie, CVD, Surface, Iridium, XPS, XRD, MEB, Détection.
Abstract
This thesis aims to master the MPCVD synthesis of heteroepitaxial diamond ﬁlms of high crys-
talline quality on iridium substrate for radiotherapy dosimeters. This objective has led us to develop
the epitaxial iridium layer grown on SrtiO3 substrates (001). A vacuum frame equipped with an elec-
tron gun has been developed and calibrated. The obtained layers characterized by XRD, possess a
structural quality equivalent to the state of the art/in literature. Bias Enhanced Nucleation (BEN)-
MPCVD induces nucleation of « domains » on the iridium surface, according a unique nucleation
pathway. Signiﬁcant work has been conducted on (BEN)-MPCVD optimization to obtain a reliable
and reproducible method for generating homogeneous « domains » on a surface of 5x5mm2. Combined
characterizations (SEM, XPS, AES) of « domains » surface enabled us to establish the identity card
of their chemical and morphological properties. We demonstrate that they contain diamond nuclei. In
addition, the temporal expansion of these « domains » seems to follow preferential directions <110>
of iridium lattice during the (BEN)-MPCVD stage. From these results, self-supported heteroepitaxial
diamond ﬁlms 100µm thick have been grown. The correlation between their crystalline quality and
their detection response was conducted with the LCD dosimeter team. The inhomogeneities in the
crystal structure due to structural defects have been identiﬁed. To study more locally these samples, a
measurement campaign was carried out by microbeam X on the DIFFABS line at Soleil Synchrotron.
The combination of the diﬀerent knowledges acquired during this thesis has allowed the fabrication
and characterization of the ﬁrst detector based on heteropitaxial diamond at the LCD laboratory.
Keywords : Diamond, Heteroepitaxy, CVD, Surface, Iridium, XPS, XRD, SEM, detection.

